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I Einleitung  
 
Die Draht- und Stabstahlindustrie erzeugt ein sehr breites Spektrum an Produkten, die 
vielfältige Anwendung haben. Diese reichen von den einfachen Teilen im Haushalt bis 
hin zu komplexen Komponenten im Bereich des Maschinen- und Fahrzeugbaus. Bei 
umformtechnisch gefertigten Teilen wird einerseits ein hohes Festigkeitsniveau 
verlangt. Anderseits wird mit steigender Komplexität immer bessere Umformbarkeit 
vorausgesetzt. Dieser Tendenz steht die Forderung  nach höherer Lebensdauer der 
Teile gegenüber. Diese Anforderungen betreffen einen Teil der erwarteten 
Eigenschaften von Halbzeug, z.B. in Form von Draht oder Stab.  Im Zuge der 
steigenden Nachfrage nach Leichtbaukonstruktionen gewinnt das immer mehr an 
Bedeutung. 
 
Eine andere Anforderung resultiert aus der Preisgestaltung der Halbzeuge, die maßge-
bend durch den Preis der Legierungselemente geprägt wird. Die Legierungselemente 
unterliegen seit mehreren Jahren einer andauernden Preissteigung. Diese fällt für die 
einzelnen Legierungselemente unterschiedlich aus. In vielen Fällen hat diese eine 
Steigerungsrate von etwa 50 % jährlich erreicht. Somit ist die Eigenschaftseinstellung 
durch die Gehalte an Legierungselementen nicht der einzige und nicht immer ein 
wirtschaftlicher Lösungsweg. Vielmehr sind Lösungsvorschläge im Verbund, wie z.B. 
die Kombination der Thermomechanischen Umformung mit Wärmebehandlung aus der 
Walzhitze, für die jeweilige Zusammensetzung gefragt.  
 
Eine Anwendung der Thermomechanischen Behandlung mit der Wärmebehandlung 
aus der Walzhitze ist verbunden mit Umsetzungsmöglichkeiten in Draht- und 
Stabstahlwalzwerken, deren Anlagen nicht immer dafür geeignet sind. Zudem war 
gerade aus dem Grunde die Forschung auf dem Gebiet derartiger Halbzeuge nur 
beschränkt gefordert. Sie ist sehr weit im Bereich der Flachprodukte fortgeschritten, die 
allerdings unter anderen Umformbedingungen erzeugt werden. Somit ist die 
Übertragbarkeit der Erkenntnisse aus dieser Umformtechnologie auf die Technologie 
der Draht- und Stabstahlherstellung nur bedingt möglich. Daher sind sie für die 
Halbzeuge Draht und Stabstahl zu erarbeiteen. 
 
In Rahmen dieser Arbeit soll ein Beitrag zur Erzeugung von Draht oder Stabstahl aus 
einer Stahlsorte 15MnCrMoV4-8, gekoppelt mit der Thermomechanischen Behandlung, 
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bei beschleunigter Abkühlung aus der Walzhitze geleistet werden. Diese Stahlsorte wird 
Legierungsmodifikationen unterworfen. Besonderes Augenmerk wird den teuren 
Elementen in Wechselwirkung mit den Umform- und Kühlmaßnahmen gewidmet. Beide 
Maßnahmen sollen zu kostengünstigen Halbzeugen oder Halbzeugen mit merklich 
verbesserten Eigenschaften führen. Als Anwendung ist ein Teil für die Herstellung von 








































II.1 Entwicklungen und Tendenzen in der Stabstahl- und Drahtherstellung  
 
Stabstahl und Draht (Langprodukte) werden als Halbzeuge u. a. für die Herstellung 
verschiedener umformtechnischer oder mechanisch durch spanabhebende Bearbeitung 
hergestellter Fertigprodukte eingesetzt. Diese Langprodukte werden zunehmend direkt 
im Walzzustand, teilweise aber auch nach einer weiteren Umformung zu Formteilen, 
Federn, gezogenen Drähten, Litzen oder direkt zu Stangen verarbeitet. Die Entwicklung 
im Förder- und Transportwesen und speziell im Kraftfahrzeugbau sowie im 
Maschinenbau, in der Chemie und der Landwirtschaft erhebt neue Ansprüche an die 
Qualität und an die Menge derartiger Langprodukte. Entsprechend deren 
Anforderungen ändert sich die Walztechnik. Den Schwerpunkt der technisch-
technologischen Entwicklung von Stabstahl- und Drahtwalzwerken stellen die 
Verbesserung mechanischer Eigenschaften, strengere Maßtoleranzen, Erhöhung der 
Produktivität bei flexiblerer und wirtschaftlicher Produktion dar /Lyz, Mal, Zhyk/. 
 
Die Bedeutung der Stahllangprodukte resultiert auch aus der Vielseitigkeit des Werk-
stoffes Stahl. Dadurch, dass Stähle je nach chem. Zusammensetzung eine breite 
Palette der Eigenschaften aufweisen, günstige Verarbeitung und praktisch 
unbeschränkte Möglichkeit zum Recycling besitzen, ist die Stahlproduktion - abgesehen 
von kurzfristigen konjunkturellen Veränderungen - ständig und z.T. auch sprunghaft 
gewachsen. Im Zeitraum zwischen 1990 und 2005 ist die Rohstahlproduktion weltweit 
um 47 Prozent gestiegen und hat im Jahr 2007 erstmals den Rekordwert von 1.4 Mrd. t 
erreicht. Davon entfallen länderabhängig zwischen 35 bis 60 % der Gesamtmenge auf 
Langprodukte und Profile. In den folgenden Jahren ist die Produktion zwar 
zurückgegangen, dennoch wurden die weltweiten Kapazitäten weiter ausgebaut, so 
dass Ende 2010 ein Volumen von 2,4 Mrd. t erreicht wurde.  
 
Aus Bild 1 lassen sich die Produktionszahlen von 1990 bis 2005 sowie die Verände-
rungen in den metallurgischen Erzeugungsverfahren entnehmen /Kaw-ME02, Uzov/. 
Sie gelten prinzipiell für die nachfolgenden Jahre 2006 bis 2010. Insbesondere ist die 
Herstellung über SM-Ofen durch die Erzeugungsroute E-Ofen oder Hochofen auf ein 
marginales Volumen reduziert worden. Das trifft auch auf die Art des Vergießens zu, 
indem der Anteil des Stranggusses ständig wächst. Bereits im Jahr 2005 betrug der 










































Strangguß (Mio. t) Blockguß (Mio. t)
kleine Mengen von speziellen Sorten oder bei älteren, bis jetzt noch nicht gänzlich 
modernisierten Werken eingesetzt.  
 
Bild 1: Entwicklung der Rohstahl- und Stranggussproduktion im Zeitraum 1990-2005 
 
Weitere Veränderungen in der Herstellung von Langprodukten betreffen die Walzver-
fahren. Mit Hilfe neuer Technologien wird u. a. der günstige Einfluss der Thermome-
chanischen Behandlung in Kombination mit geregelter Kühlung aus der Walzhitze auf 
die mechanischen Eigenschaften genutzt. Erhöhte Festigkeitskennwerte mit vergleich-
baren oder besseren Zähigkeiten ist das Ziel der aktuellen Entwicklung. Dies erfordert 
anlagentechnische Veränderungen von vorhandenen und neuen Walzstraßen.  
 
Nachfolgend werden die Besonderheiten und die Ziele der einzelnen Erzeugungsstufen, 
begonnen mit der Art des Erschmelzens bis hin zu Warmwalzen und Abkühlen, aus der 
Sicht der Langproduktherstellung kurz umrissen. Das weitgespannte Thema hängt mit 
den spezifischen Einflüssen der einzelnen Erzeugungsstufen entlang der gesamten 




Für die Herstellung von Langprodukten werden schwerpunktmäßig die Routen mit E- 
oder Hoch-Ofen– Pfannenofen – Strangguss und vereinzelt noch SM-Ofen – Pfannen-
ofen – Strangguss/Blockguss genutzt. Als Ausgangsmaterial für den E-Ofen oder die 
SM-Ofen-Route dient Schrott. Die wesentliche Aufgabe, die in Schmelzaggregaten 
gelöst werden muss, ist die Entfernung von Hauptbeimischungen (Kohlenstoff, Silizium 
und Phosphor) und die Einstellung eines günstigen Reinheitsgrades. Letzterer wird 
hauptsächlich während der sekundärmetallurgischen Nachbehandlung im Pfannenofen 
erreicht. In diesem Ofen wird, je nach Stahlgüte und Ofenkonstruktion, das Spülen, 
Nachschmelzen, Vakuumentgasen und Behandeln mit speziellen Schlacken 
durchgeführt /Zin, Kaw-ME02, Schwal, Beir/. Auf diese Weise können der erforderliche 
 5 
Reinheitsgrad des Stahles und die erforderlichen Qualitätsanforderungen erreicht 
werden. Aus der Sicht der Produkteigenschaften wird ein Reinheitsgrad nach DIN 
50602 von K4<10 angestrebt. Dies geschieht u. a. dadurch, dass zu Desoxidation und 
Abbindung von Stickstoff kein Aluminium verwendet wird.  
 
Die Begleitelemente  Cu, Sn, Pb, Cr, Mo und Ni sind schwer zu entfernen und können 
nur durch gezielte Schrottauswahl oder Zugabe von reinem Roheisen minimiert werden. 
Je nach Verwendungszweck des Materials können diese Begleitelemente 
unterschiedlich nützlich sein. Ihre Wirkung wird, falls das bei der Stahlsorte zulässig ist, 
zur Verbesserung der mechanischen Eigenschaften und/oder zur Erleichterung der 
spanabhebenden Bearbeitung des Stahles genutzt /Kaw-ME02, Huh, Zin/.  
 
Generell lassen sich unabhängig von der Erzeugungsroute mit sekundärmetallurgischer 
Nachbehandlung im Routine-Betrieb folgende minimale Grenzwerte der einzelnen 
Elemente erreichen: C – 15 ppm; H2 – 1,5 ppm; S – 20 ppm; N2 – 15 ppm; O2 – 15 ppm; 
P – 50 ppm;  Cu, Ni, Mo, Cr – 0,05-0,1 % /Kaw-ME02/.  
 
Stranggießen 
Die Entwicklungen in der Stranggusstechnik erfassen die hermetische Abschirmung des 
Gießstrahles, das elektromagnetische Rühren und die Einhaltung einer günstigen 
Gießtemperatur sowie die Einhaltung der Erstarrungsgeschwindigkeit. Diese 
verfahrenstechnischen Maßnahmen führen zu erhöhtem Reinheitsgrad und geringen 
Makroseigerungen bzw. feiner Gussstruktur. Weiterhin hat die Anhebung des Mn/S-
Verhältnisses und die Optimierung der chemischen Zusammensetzungen zur 
Verringerung der Gefahr der Bildung von Rissseigerungen sowie Innen-, Oberflächen- 
und Kantenrissen. Alle diese Entwicklungen stehen im engen Zusammenhang mit dem 
Bestreben zur Verbesserung des gegossenen Gefüges über den Querschnitt, einer 
Steigerung der Produktivität im Walzwerk und der Lieferung von größeren Bund-
gewichten. So streben Walzwerke z.B. Bundgewichte von warmgewalztem Draht von 
mindestens 2,5 t an. 
 
Warmwalzen und Abkühlen 
Die metallurgischen Maßnahmen werden mit anlagentechnischen Veränderungen im 
Walzwerk und mit neuen Herstellungstechnologien sowie Produkten begleitet. Die 
Verbilligung der Produktion durch Energieeinsparung und Prozessverkürzung oder die 
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Verbesserung mechanischer Eigenschaften, engere Maßtoleranzen, die Erhöhung der 
Produktivität und Flexibilität, Ökologieverbesserung sind allgemein gültige Tendenzen 
bei neuen Walztechnologien und zählen zu den Grundstrategien von Walzbetrieben. (s. 
Bild 2) /Lyz, Mal, Zhyk, Kaw-ME02/. 
 
Bild 2: Aktuelle Entwicklungsrichtungen von Walztechnologien /Kaw-ME02/ 
 
Aus Sicht der Produktivität und der Wirtschaftlichkeit sind Kontiwalzstraßen (in einer 
Richtung kontinuierlich walzend) bestens für die Stabstahl- und Drahterzeugung 
geeignet /Kor, Zel, Zhyt-H7, Zhyt-H8/. Obwohl diese Anlagen die unbestreitbare 
Überlegenheit bei der Walzgeschwindigkeit und damit der Produktivität haben, finden 
die offenen, in Linie angeordneten, Walzstraßen aufgrund einiger anderer spezifischer 
Vorteile ebenso ihre Verwendung. Der wichtigste Vorteil ist, dass sie ein größeres 
Sortimentsfeld bei der Herstellung von Stäben abdecken. Für die Drahterzeugung 
werden sie oft mit zusätzlichen Konti-Fertigwalzstraßen ausgestattet und stellen damit 
eine Halb-Kontiwalzstraße dar.  
 
Vergleicht man weiter die beiden Walzstraßentypen (kontinuierlich und offen in Linie 
angeordnet) ergeben sich ihre Vor- und Nachteile auch bezüglich der Eigenschaftsent-
wicklung während des Walzens. 
 
Hauptziele des aktuellen Standes und der zukünftigen Entwicklung der Walztechnik 






Tabelle 1: Stand der Technik von Stabstahl- und Drahtwalzwerken 
Vormaterial 
Strangguß; Querschnitten: Vierkant 100x100-200x200 mm; Rund 120 bis 
180 mm. 
Knüppellänge: serienmäßig 10-12 m; max. 15-18 m. Knüppelmasse bis 
3,5 t. 
Warmeinsatz: (600- 800°C) > 50 (80) %; Direkteinsatz, bzw.Endless-
Casting and Rolling in Entwicklung.  
Materialeinsatz: me ≤ 1,04 t/t f-p 
Erwärmung 
1- od. 2-stufiger Hubbalkenofen, teilw. Stoßofen. Durchsatz bis 180 t/h. 
Herdflächenleistung 500 kg/m2h. Luftvorwärmung 550-650 °C. 





Teilweise Abbrennstumpfschweißung zu endloser Ader. Wasser-
entzunderung mit 250 (380) bar.  
Induktive bzw. Durchlaufofen Nacherwärmung. 1- und 2- adrige Walz-
straßen. Vor- und Zwischenstaffel – kompakte Hausingless-Walzgerüste, 
H-V-Anordung, Rund-Oval-Kalibrierung. Hydraulische Walzenanstellung 
der letzten Gerüste. Aufteilung der Walzstrecke in mehreren Gruppen. 2-
8-gerüstige Maßwalzeinheiten. Kompakte Drahtwalzblöcke. Wasserkühl-
rohre und Ausgleichstrecken zwischen den Walzstaffeln. 
Walzgeschwindigkeiten für: Draht bis 150 m/s; Stäbe bis 16 (35) m/s. 
Abmessungsbereich: Draht Ø 4,0 bis 20,0 mm; Stab Ø 8,0 bis 85 mm; 
Stab gehaspelt Ø < 52 mm. 
Free-Size-Walzung, Toleranzen: Ø < 16 mm=±0,06-0,07 mm; 16 < Ø < 
40 mm =±0,10-0,12 mm; Ø > 40 mm ≤ ±0,25 mm. Ovalität < 0,6 x To-
leranzfeld. 
Online Geschwindigkeits-, Temperatur- und Profilmessung. 
Beschleunigte Kühlung zwischen Gerüstgruppen (Loop’s) Kühlstrecke 
nach der Umformung für beschleunigte, verzögerte Abkühlung. 
 
In der Tabelle 2 sind die wesentlichen Umformparameter für die zwei Typen von Walz-






Tabelle 2: Umformparameter von Kontistraße und offener in Linie angeordneter 
Walzstraße 
Parameter Kontistraße Offene-Straße 






Umformgeschwindigkeit für –Draht; 
-Stab 




Pausenzeiten zwischen Stichen 0,080 bis 15 s 0,5 bis 3 s 
Berührungszeiten -in ersten Gerüsten; 








Bild 3: Anlageanordnung des Stab-Drahtwalzwerks 320/150 (oben) und offene in          
mehreren Linien angeordnete Drahtwalzstraße 340/280 (unten) 
 
Aus der Darstellung in der Tabelle 2 geht hervor, dass das Walzgut in der Kontistraße 
mit deutlich höheren Walzgeschwindigkeiten und damit höheren Umformgeschwindig-
keiten umgeformt wird. Infolge dessen ist die Kontaktzeit mit den Walzen geringer. 
Geringere Kontaktzeiten und entstehende Umformwärme führen zu höhern 
Umformtemperaturen. Das hat einen Einfluss auf die Eigenschaftsentwicklung aufgrund 
der Temperaturführung, der Stichzahl bei der Herstellung gleichen Produktes, der 




Darüber hinaus können andere charakteristische Merkmale der Walzstraßen, die beim 
Betreiben zu berücksichtigen sind, genannt werden, die sich auf den Werkstoffzustand 
des Walzgutes auswirken können. Zum Beispiel werden die Gerüste der offenen, in 
mehreren Linien angeordneten Walzstraße, die schwerpunktmäßig in dieser Arbeit 
betrachtet wird, jeweils mit einem Antrieb betrieben. Dies vereinfacht Produktion und 
Wartung, verringert aber die Produktivität. Insbesondere beeinträchtigt diese Anordnung 
die Walzenwechselzeit. Mit der Verwendung von Housingless-Walzgerüsten wurden 
dennoch Walzenwechselzeiten deutlich verkürzt. Sie liegen aber über den Zeiten einer 
Kontistraße. Zurzeit werden nur 5 bis 10 Minuten benötigt, um das Gerüst in einer 
offenen Walzstraße zu wechseln. Der Vorteil dieser Art von Walzstraßen liegt in der 
Flexibilität der Produktion und der einstellbaren Produkteigenschaften. Durch die 
Änderung der Walzgeschwindigkeit sowie der größeren Pausen zwischen den Stichen 
ist es mühelos möglich, ausgewählte Temperaturen einzustellen und die 
Gefügeentwicklung zu beeinflussen. 
 
Kontistraßen sind wegen der o. g. hohen Produktivität und Wirtschaftlichkeit unschlag-
bar. Für kontrollierte Temperaturführung werden sie mit Wasserkühl- und Ausgleich-
strecken zwischen den Walzstaffeln ausgestattet. Als Vor- und Zwischenstraßen wer-
den hauptsächlich kompakte Walzgerüste mit H-V-Anordnung verwendet. Die maschi-
nelle Ausführung der Vor- und Fertigblöcke kann sich wesentlich unterscheiden. Die 
Zahl der Gerüste variiert von 2 bis 8 und die Bauart von CL-Gerüsten zu Dreiwalzen- 
oder Vierwalzengerüsten. Die Genauigkeit des Fertigwalzgutes wird durch moderne 
Monitoring-Systeme und die Steuerung auf allen Stufen gewährleistet. Dabei werden 
die Temperatur-, Geometrie- und, Längszugschwankungen sowie Kaliberverschleiß 
ausgeregelt /Degn, Körm, Lem/. Für die entsprechende Thermomechanische 
Behandlung, die in Kap. 4 beschrieben wird, sind bei den modernen Stabstahl- und 
Drahtwalzstraßen verschiedene Abkühllinien für beschleunigte oder verzögerte bzw. 
langsame Abkühlung vorgesehen /Lyz, Mal, Lehn07/. 
 
II.2 Entwicklung des Gefüges beim Herstellen von Langprodukten 
 
Die Herstellung von warmgewalzten Langprodukten besteht aus folgenden Prozess-
stufen: Erwärmen des Knüppels, Transport zu Walzstraße, Entzundern, Walzen mit 
Zwischenkühlen und anschließender Abkühlung des Walzgutes auf die 
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Raumtemperatur. In der Tabelle 3 sind die Prozesse, die während der genannten 
Produktionsstufen ablaufen, dargestellt. 
Tabelle 3: Metallkundliche Prozesse in den einzelnen Stufen der Draht oder Stabstahl-
erzeugung /Chab/ 


























II.2.1 Wärmen  
 
Beim Erwärmen wird das Vormaterial in Form von gegossenen Knüppeln auf Austeniti-
sierungstemperatur in einem Hubbalken- oder Stoßofen aufgeheizt. Dabei wird die 
Austenitisierungstemperatur aus Sicht der Temperaturführung beim Walzen und aus 
Sicht des erforderlichen Gefügezustandes vor dem Warmwalzen gewählt. Die 
Aufheizgeschwindigkeit, Haltetemperatur und die Haltezeit sind allerdings in erster Linie 
von der chemischen Zusammensetzung abhängig und müssen so aufeinander abge-
stimmt sein, so dass folgende Anforderungen erfüllt werden: 
• Vollständige oder Teil-Auflösung von Ausscheidungen; 
• Einstellen eines homogenen Austenits; 
• Einschränkung der Grobkornbildung während des Erwärmens und der 
Umformung durch Teilauflösung von Mikrolegierungselementen. 
 
Für das Erreichen optimaler Eigenschaften des Endprodukts bei gleichzeitiger 
Einstellung des bestgeeigneten Ausgangszustandes nach dem Wärmen werden Zeit-
Temperatur-Austenitisierungsschaubilder (ZTA-Schaubilder) verwendet. ZTA-Schau-
bilder beschreiben das Auflösungsverhalten von Ausscheidungen und Phasen sowie 
die Homogenisierung und Korngrößenentwicklung des Austenits. Zudem sind für 
bestimmte Stahlgruppen die Zusammenhänge zwischen Wärmtemperatur und Korn-
größe ermittelt worden. Bild 4 zeigt exemplarisch die Austenitkorngrößenentwicklung in 
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Abhängigkeit von der Wärmtemperatur und von den Mikrolegierungselementen für C-
Mn-Stähle /Speich/. 
 
Bild 4: Austenitkorndurchmesser in Abhängigkeit von der Wärmtemperatur  
und vom Legieren mit Mikroelementen für C-Mn-Stähle /Speich/ 
 
Dem Bild kann entnommen werden, dass die Elemente Al, V, Nb und Ti der 
Reihenfolge entsprechend eine das Kornwachstum hemmende Wirkung aufweisen.  
 
Die Austenitkorngröße nach dem Erwärmen DKW kann auch berechnet werden, z. B. mit 
Gleichung (1), /Hert-86, Kaw-ME00/:   !!"! = !!! + ! ∙ ! ∙ exp   − !!"!∙!             (1) 
DKW – mittlerer Austenitkorndurchmesser, µm; 
 D0 – mittlerer Korndurchmesser vor dem Erwärmen, µm; 
 A – stahlspezifische Konstante; 
 t – Haltezeit, in Sekunden; 
 Qkw – Kornwachstumsaktivierungsenergie, J/mol; 
 R – Gaskonstante, J/(mol K); 
 T – Temperatur, K. 
Außer der Einstellung der Austenit- und Ausscheidungszustände sollen die 
Erwärmungsparameter eine gleichmäßige Durchwärmung des Knüppels sichern. 
Zudem sollen auch die Verluste durch Verzunderung und die Randentkohlung beachtet 
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und möglich gering gehalten werden. Nach den Erwärmen und Entzundern wird das 
Material in die Warmwalzstraße transportiert und anschließend gewalzt. 
 
II.2.2 Ver- und Entfestigungsvorgänge während des Warmwalzens 
 
Bei der Warmumformung können das Gefüge und die Eigenschaften der Werkstoffe ak-
tiv und wirkungsvoll beeinflusst werden. Zu Beginn der Umformung liegt ein homogener 
grobkörniger Austenit mit gelösten und/oder partiell nicht gelösten Ausscheidungen vor. 
Die Umformung wird in mehreren Umformschritten vorgenommen. Die einzelnen Stiche 
erfolgen in einem bestimmten Temperaturbereich, der durch die Abkühlung infolge des 
Kontaktes mit den Walzen, an Umgebungsluft oder in Wasserstrecken während der 
Pausenzeiten zwischen den einzelnen Stichen gegeben ist. 
 
Beim Umformen verfestigt der Stahl durch die Versetzungsblockierung und 
Versetzungsneubildung. Nach Überschreiten des kritischen Umformgrades φc, der mit 
Hilfe der Gleichung (2) berechnet werden kann, setzen dynamische Entfestigungs-
vorgänge – Erholung und Rekristallisation ein. 
                   (2) 
Dabei sind: a1, a2, a3 – stahlspezifische Parameter; 
 D0 – mittlerer Austenitkornduchmesser vor Beginn der Umformung, µm; 
 Z – Zener-Hollomon Parameter. 
 
Zu Rekristallisationsvorgängen gehören alle Erscheinungen, die mit der Bildung und 
Bewegung von Großwinkelkorngrenzen verbunden sind. Die Erholung dagegen wird 
durch Annihilation der Versetzungen bei Wanderung von Punkt- und Linienfehlern be-
stimmt /Gor, Got/. Zwischen den Walzstichen laufen statische Entfestigungsprozesse 
aus Erholung und Rekristallisation ab.  
 
Da im Temperaturbereich der Warmumformung unlegierter Stähle im Austenitgebiet die 
Rekristallisation dominiert, wird nachfolgend ausschließlich diese betrachtet. Der 
unterschiedlich ausgeprägten dynamischen Rekristallisation können die metady-
namische und die postdynamische Rekristallisation folgen. Sie lassen sich mit licht-
mikroskopischen Untersuchungen nicht voneinander trennen und werden im Schrifttum 
z. T. den statischen Vorgängen zugeteilt. Sie sind einzelnen ausführlich in /Got/ 
beschrieben.  
2 3a a
c 1 0a D Zϕ = ⋅ ⋅
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Bild 5 gibt ein Überblick über diese Vorgänge und ihre Auswirkung auf die  Gefüge- 
entwicklung im Walzgut. 
 
 
Bild 5: Entfestigungsvorgänge bei der Warmumformung und ihr Einfluss auf die Gefü-
geausbildung /Lehn 67/ 
 
Sowohl die dynamische als auch die statische Rekristallisation werden von den glei-
chen Parametern, jedoch mit unterschiedlicher Wirkung beeinflusst. Das sind die 
chemische Zusammensetzung und die Umformbedingungen. Die bestimmenden 
Umformgrößen sind die Umformtemperatur, der Umformgrad, die Umformgeschwindig-
keit und bei statischer Rekristallisation zusätzlich die Zeit zwischen den einzelnen 
Umformstichen und nach Abschluss der Umformung. Darüber hinaus hängt die 
Rekristallisationskinetik vom Ausgangsgefüge, d.h. von der Korngröße vor der 
Umformung, dem Lösungs- und dem Ausscheidungszustand sowie dem Reinheitsgrad 
ab.  
 
Die Einflüsse lassen sich in zwei Gruppen, den verfahrensbedingten und den werkstoff-
bedingten Einflüssen einteilen. Sie beeinflussen sich zudem wechselseitig. Nachfolgend 
wird, beginnend mit der Darstellung des Ablaufes der dynamischen Rekristallisation, am 
Beispiel des Verlaufes von Fließkurven deren Wirkung zusammengefasst.  
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Bild 6 zeigt Fließkurven mit den Kenngrößen zur Beschreibung des Verlaufes der 
dynamischen Rekristallisation. 
 
Bild 6: Warmfließkurven eines CMn-Stahles /Datenbank des Institutes für   
 Metallformung der TU Bergakademie Freiberg/ 
 
Die dynamische Rekristallisation setzt nach einem kritischen Umformgrad φc ein. Dieser 
entspricht bei Stählen etwa dem 0,8 - 1,0-fachen des Umformgrades  bei σmax,  also bei 
der maximalen Fließspannung. Dort beginnt  die dynamische Rekristallisation, die sich 
bis  zum Umformgrad φs (im Schrifttum auch als φss bezeichnet) mit einem gewissen 
Spannungswert fortsetzt. Ab hier herrscht  dynamisches Gleichgewicht zwischen 
Verfestigung und Entfestigung (vorwiegend durch Rekristallisation). Infolgedessen steigt  
die Fließspannung für größere Umformgrade nicht mehr an sondern bleibt auf einem 
konstanten Niveau.  
 
Von den Werkstoffeinflüssen spielt vor allem die Stapelfehlerenergie des Werkstoffs 
eine wichtige Rolle beim Ablauf der Entfestigungsvorgänge /Ber/. Metalle mit niedriger 
Stapelfehlerenergie (Cu, Ni, γ-Fe) neigen zur Rekristallisation, weil wegen einer 
erschwerten Versetzungsbeweglichkeit die Kornneubildung erst bei Erreichen eines 
kritischen Umformgrades einsetzt. Bei hohen Werten der Stapelfehlerenergie tritt die 
Erholung im Vordergrund auf, da bei diesen Werkstoffen das Quergleiten von 
Versetzungen erleichtert ist. Dabei ist zu vermerken, dass sowohl die Rekristallisation 




Geringe Mengen an Legierungsgehalten insbesondere von Mikrolegierungselementen 
(V, Nb, Ti), führen zu einer deutlichen Abnahme der Rekristallisationsgeschwindigkeit 
und infolgedessen wirken kleine Mengen an Mikrolegierungselementen wie eine 
Verringerung der Stapelfehlerenergie. Dieser Effekt wird allerdings umso geringer, je 
weiter man sich vom reinen Metall entfernt. Diesen Umstand macht man sich besonders 
bei den o. g. mikrolegierten Stählen zu Nutze. So wird allgemein eine merkliche 
Verzögerung der dynamischen und statischen Rekristallisation bis hin zur zeitlich 
begrenzten Blockierung dieser mit zunehmendem Gehalt von Mikrolegierungen  bei 
Stählen beobachtet. Die Besonderheiten der Einflüsse von Mikrolegierungselementen 
auf die Gefügebildungsvorgänge werden in Kap. 4 im Zusammenhang mit der 
Thermomechanischen Behandlung beschrieben. Zudem führt eine steigende 
Ausgangskorngröße zur Erhöhung des kritischen Umformgrades und damit zum 
verzögerten Beginn der dynamischen Rekristallisation. 
 
Weitere werkstoffbedingte Einflüsse auf die Rekristallisation sind die Art des Ausgangs-
gefüges (Guß- oder Umformgefüge), die Verfestigung des Umformgefüges, die Korn-
größe sowie der Ausscheidungszustand. 
 
Bei den verfahrensbedingten Einflüssen stellt der Betrag der Umformung einen domi-
nierenden Einfluss auf die Entfestigung dar. Durch die zunehmende Umformung wird 
die Zeit zum Erreichen eines bestimmten Entfestigungsgrades verkürzt, was mit den 
günstigeren Keimbildungsbedingungen und einer mit steigender Versetzungsdichte 
verbesserten Korngrenzenbeweglichkeit erklärt wird /Schra/. Beim Überschreiten des 
kritischen Umformgrades bis zum Einsetzen dynamischer Rekristallisation wird 
allerdings von einer Abnahme der Geschwindigkeit der anschließenden 
metadynamischen Rekristallisation berichtet /Schra, Mor, Kaw-ME00/. 
 
Eine zunehmende Umformgeschwindigkeit führt zu einer Erhöhung des kritischen 
Umformgrades φc. Bei der Umformung unterhalb von φc wird mit steigender Umform-
geschwindigkeit eine Beschleunigung der nachfolgenden statischen Entfestigung  
bewirkt.  
 
Versetzungsbewegung, Bildung und Wachstum der Rekristallisationskeime sowie Korn-
grenzenbewegung sind thermisch aktivierte Prozesse, deren Ablauf bei erhöhten Tem-
peraturen begünstigt ist /Got/. So wird in zahlreichen Arbeiten mit steigender Umform-
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temperatur eine Verringerung des Wertes für φc gemessen, wobei allerdings nicht ein-
deutig festgestellt werden kann, ob die Erholung oder die Rekristallisation stärker 
thermisch begünstigt wird /Gor, Got, Schra, Mor/. 
 
Tabelle 4: Formeln zu Berechnung der Anteile der statischen und dynamischen 
                 Rekristallisation /Kaw-11/ 
  
         Dynamisches Teilmodell    Statisches Teilmodell 
 
 
Die rekristallisierten Anteile und die rekristallisierte Korngröße nach dynamischer oder 
statischer Rekristallisation können rechnerisch ermittelt werden. In der Tabelle 4 sind 
die entsprechenden Formeln zusammengestellt. Sie erfassen auch die verfahrens- und 
die werkstoffbedingten Einflussgrößen. Die Zusammenstellung erfasst die halbempiri-
schen Gleichungen. Andere Formeln, die von den Punkt-, Linien- und Flächen-Defekten 
ausgehen, werden im  Rahmen dieser Arbeit nicht betrachtet. Ein Beispiel derartiger 
Betrachtung und Lösungen stellt Mitter dar /Mitter 10/. 
 
II.2.3 Abkühlung aus der Walzhitze 
II.2.3.1 Einfluss der chemischen Zusammensetzung 
 
Im Anschluss an die Umformung erfolgt eine definierte Abkühlung. Die eingestellten 
Abkühlgeschwindigkeiten haben einen entscheidenden Einfluss auf die mechanisch-
technologischen Eigenschaften des Stahls. Dieser resultiert aus dem Zusammenhang 
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zwischen den laufenden Umwandlungs- und Ausscheidungsvorgängen, die in den 
meisten Fällen diffusionsgesteuert sind. Außer der Abkühlgeschwindigkeit spielen dabei 
der Austenitzustand und die chemische Zusammensetzung des Stahls eine große Rolle 
bei der Umwandlungskinetik.  
 
Die Einflüsse der chemischen Zusammensetzung auf die Prozesse der Gefügebildung 
beim Kühlen lassen sich mit Hilfe eines ZTU-Schaubildes darstellen. Bild 7 verdeutlicht 
den Einfluss von verschiedenen Legierungselementen auf die Umwandlungsvorgänge 
/Drew/.  
 
Ferritbildende Elemente sind  z.B. Al, Cr, Si, und P, die zu einer Erhöhung der 
Umwandlungstemparatur führen.  Zu den austenitbildenden Elementen zählen z.B. C, 
Mn, N, Ni, die die Umwandlungstemperatur herabsetzen und bei einigen chemischen 
Elementen die Umwandlung verzögern. Darüber hinaus gibt es eine Reihe von 
chemischen Elementen, die sich auf die Lage der einzelnen Phasen bezüglich der 
Temperatur und Zeit im Umwandlungsschaubild auswirken.  
 
 
Bild 7: Einfluss von Legierungselementen auf die Umwandlungsvorgänge /Drew/ 
 
Die Umwandlungskinetik und die einzelnen Phasen sind auch zum Teil  vom Einfluss 
der Umformung, insbesondere von der verbliebenen Verfestigung abhängig. Letztere 
bezieht sich hauptsächlich auf die Legierungselemente Mo und Mn und vor allem  auf 
die Mikrolegierungselemente Vanadin, Niob und Titan, die einen großen Atomradius 
haben und damit die Diffusion  verlangsamen. Sie beeinflussen zudem die Keimbildung 
und stabilisieren die Ferritkorngröße, indem sie das Kornwachstum behindern. Ihre 
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wechselseitige Wirkung kann den UZTU-Schaubildern, mit vorausgegangener 
Umformung entnommen werden / Mey-82, Houg-03, Hul-05/.  
Nachfolgend werden die Einflüsse der Legierungselemente Cr, Mo, Ni, Nb, V und B, die 
im experimentellen Teil dieser Arbeit variiert werden, auf die Umwandlungsvorgänge 
beschrieben. Die Beschreibung erfasst auch den Einfluss der einzelnen Elemente auf 
die mechanischen Eigenschaften. Sie ist auf die Gruppe der unlegierten Stähle mit 
einem Kohlenstoffgehalt kleiner als 0,2 % fokussiert. 
 
Chrom, Cr 
Chrom unterdrückt die perlitische Umwandlung des Austenits und verzögert deutlich den 
Beginn der Ferritbildung /Eld/. Gleichzeitig wird die Ferritbildung zu höheren Tempe-
raturen, der Beginn der Bainitbildung dagegen zu tieferen Temperaturen verschoben. 
Der Austenit wird neben den Anreicherungen an Kohlenstoff und anderen Legierungs-
elementen auch durch Chrom stabilisiert wodurch die Härtbarkeit erhöht wird. Der 
umwandlungsträge Temperatur-Zeit-Bereich wird erweitert und die kritische Temperatur, 
d.h. beim Drahtwalzen die Wickeltemperatur, zur Bildung des Martensits angehoben. Die 
größte Bedeutung wird Chrom für seine Umwandlungsverzögerung bei niedrigen 
Temperaturen beigemessen /Dahl-86/. 
 
Die Tendenz bei langsamen Abkühlgeschwindigkeiten eine ausgeprägte Dehngrenze zu 
bilden, soll bei Flachprodukten durch Chromzugaben unterdrückt werden /Been/. 
 
Molybdän, Mo 
Das Element Molybdän wirkt ähnlich wie das gelöste Nb durch eine Unterdrückung der 
Keimbildungsmöglichkeiten an der Korngrenze, indem es die Grenzflächenenergie 
vermindert /Beck/. 
 
Molybdän bewirkt, vor allem bei kombinierter Zugabe mit Chrom, die stärkste 
Verzögerung der Perlitbildung. Die Ferritbildung wird demgegenüber kaum beeinflusst 
/Vlad/. Eine Erhöhung des Molybdängehaltes von 0% auf 0,5% verursacht bei 
kontinuierlicher Abkühlung eine Verzögerung des Beginns der Perlitbildung von ca. 10 s 
auf 105 s /Eld/. Molybdän ist somit das wirkungsvollste, allerdings auch das teuerste der 
vorgenannten Legierungselemente. Man ist daher bestrebt den Gehalt an Molybdän 
durch höhere Mangan- und Chrom- oder Niobgehalte zu ersetzen.  
Mikrolegierungselemente Niob, Titan und Vanadin; Nb, Ti, V 
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Untersuchungen an C-Mn- und Ti-, Nb- sowie V-mikrolegierten Stählen betrachten die 
Beeinflussung der Ar3-Temperatur durch Mikrolegierungselemente nach dem Wärmen 
bei 1200 0C und Abkühlen auf 800 0C mit Abkühlgeschwindigkeiten von 0,5 0C/s und 10 
0C/s (s. Bild 8) /Ouchi-82/. 
 
 
Bild 8: Beeinflussung der Ar3-Temperatur durch gelöste Mikrolegierungs-  
            elemente (mittlerer Austenitkorndurchmesser, D0=100 µm) 
 
Es zeigte sich, dass Niob im gelösten Zustand die Ar3-Temperatur stark senkt. Das 
Element Vanadin dagegen hat nur einen sehr geringen Einfluss auf diese Temperatur. 
Die Wirkung der Mikrolegierungselemente zur Senkung der Umwandlungstemperatur ist 
durch deren relativ geringe Löslichkeit im Austenit begrenzt. Dieser Effekt wird durch 
die Verringerung des Kohlenstoffgehaltes und eine hohe Austenitisierungstemperatur 
verstärkt. Der Mechanismus zur Verschiebung der Ar3-Temperatur durch gelöstes Niob ist 
noch nicht vollständig geklärt. Nach Amin und Pickering /Arm/ hemmt gelöstes Niob 
sowohl die Keimbildung als auch das Keimwachstum, wobei die Anlagerung des Niobs 
an den Korngrenzen durch den solute drag Effekt, das Hemmen der Korngrenzen-
beweglichkeit und die Verringerung der Diffusionsgeschwindigkeit des Kohlenstoffs die 
Ar3-Temperatur senken.  
 
Die Wirkung von Niob in Form von feinen Ausscheidungen im verfestigten Austenit 
drückt sich in der Erhöhung der Ar3-Temperatur aus. In diesem Fall sind die Kohlen-
stoffdiffusion größer und die Umwandlungstemperatur höher, sowie die intergranulare 
Keimbildung verstärkt. 
 
Die gröberen Ausscheidungen können ab einer kritischen Größe als Keimstellen für 
Ferrit sein und somit die Ferritumwandlung beschleunigen /Arm/. 
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Der Einfluss einzelner Mikrolegierungselemente auf die mechanischen Eigenschaften 
ist im Zusammenhang mit der chemischen Zusammensetzung insgesamt zu 




Der für die Härtbarkeitssteigerung durch Bor maßgebliche Wirkungsmechanismus 
beruht auf einer Verzögerung der beim Abkühlen von Austenitisierungstemperatur nach 
einer Glühung oder von Umformtemperatur auftretenden Umwandlung in die gegenüber 
Martensit weniger harten Gefügebestandteile Bainit, Perlit und Ferrit. Bild 9 zeigt den 
Einfluss von Bor auf das Umwandlungsverhalten eines Stahles mit 0,4% C, 0,3% Si 
und 1,6% Mn /Irvin/.  
 
Bild 9: Einfluss von Bor auf das Umwandlungsverhalten /Irvin/ 
 
Durch einen Zusatz von 40 ppm В wird der Beginn der Umwandlung in die 
Zwischenstufe (Bainit), einem aus feinverteiltem Fe3C in einer Ferritmatrix bestehenden 
härteren Gefüge verzögert. Die Martensittemperatur blieb praktisch unverändert. Nur 
bei ganz rascher Abkühlung entlang der Kurve I (s. Bild 9) entsteht sowohl bei dem 
borfreien als auch bei dem borhaltigen Stahl rein martensitisches Gefüge. Bei 
kontinuierlicher, weniger rascher Abkühlung entlang der Kurve II erfolgt bei dem 
borfreien Stahl die Umwandlung in die weicheren Gefügearten Ferrit und 
Zwischenstufe (Bainit). Dagegen bleibt der borhaltige Stahl bei Raumtemperatur rein 
martensitisch mit einer für dieses Gefüge typischen höheren Härte von rd. 700 HRC 
gegenüber rd. 550 HRC des borfreien Stahls. Letzterer wandelt bereits nach 10 s in 
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bainitisches Gefüge um. Der bainitische Gefügeanteil tritt beim borhaltigen Stahl erst 
später, im hier erörterten Beispiel  erst nach 70 s auf. 
 
Die beispielshalber  geschilderte Wirkung von Bor gilt auch für die Abkühlung eines 
umgeformten Gutes. 40 ppm Bor hat nach K.J. Irvine u.a. keinen erkennbaren Einfluss 
auf die Ac1-Temperatur von Stahl, erhöht aber die Аc3-Temperatur, und zwar bei 
niedrigen Kohlenstoffgehalten von etwa 0,04 % mehr als bei höheren Gehalten 
von 0,15 %, siehe Bild 10. 
 
Bild 10: Einfluss von Kohlenstoff und 40 ppm Bor auf Ac3 
 
II.2.3.2 Kühlstrategien und deren Zielstellung 
 
Die Art der Abkühlung nach dem Umformen wird in Abhängigkeit von dem weiteren 
Verwendungszweck des Stahles gewählt. In Tabelle 5 sind die wichtigsten Ab-
kühlstrategien, bezogen auf deren Wirkung auf das Endprodukt, zusammengestellt 
/Kohl, Eck, Bar, Ran/. Sie haben sich bei der Herstellung hochwertiger Produkte 







Tabelle 5: Grundsätzliche Arten und Ziele der Abkühlung bei Stabstahl- und 
                 Drahtherstellung /Chab/ 
 
Technologie Zielstellung 
Verzögerte bzw. langsame Abkühlung Festigkeitsverminderung 
Verbesserung des Kaltumformvermögens 
Sorbitisierung gute Kaltumformbarkeit bei hochgekohlten 
Stählen 
Abschrecken des Walzgutes aus der 
Umformwärme 
Austenitstabilisierung     
                      oder 
Härtung bzw. Vergütung 
Partielle Vergütung Einstellung eines Gradientgefüges 
                      und 
Einstellung der Eigenschaftsvariation über 
dem Querschnitt 
 
Die aufgeführten Kühlstrategien sind in Zusammenhang mit der chemischen Zu-
sammensetzung zu betrachten.  
 
Bei Stabstahl und Draht sind die absoluten Kühlraten des Walzgutes in der Wasserzone 
zwar sehr hoch, jedoch erreichen sie aufgrund der kurzen Verweildauer nicht den 
Bereich der Umwandlung, die bei moderaten Abkühlgeschwindigkeiten unterhalb von 
10 K/s bis kleiner 1K/s abläuft. Daher wird der Umwandlungsvorgang beim Stabstahl 
und Draht im Wesentlichen durch die chemische Zusammensetzung bestimmt. 
 
II.3 Wechselwirkung zwischen Art der Walzstraße und Möglichkeiten der 
Steuerung von Umform- und Abkühlbedingungen  
 
In der Tabelle 6 sind alle wesentlichen Umformbedingungen in der Konti- und der offe-
nen Walzstraße beginnend von dem Wärmen bis hin zur Abkühlung zusammengestellt.  
Sie verdeutlichen nochmals die Unterschiede, aber zeigen auch die 
Steuerungsmöglichkeiten des Herstellungsvorganges beider Anlagenkonzepte und ihre 














Tabelle 6: Vergleich der Umformbedingungen in der Konti- und der offenen Walzstraße 
Art der Wärmen Vorstraße Zwischenstraße Fertigstraße Abkühlen 
Straße Temp. Temp. φ φ' tp Temp. φ φ' tp Temp. φ φ' tp 
Luft/ 
Wasser 
  °C °C % s-1 s °C % s-1 s °C % s-1 s °C/s 
Offene 





200 1,7-2,4  1-20  1200 1000 45 950 60 870 40 
Konti 





2000 0,01-1  1-20  1200 1050 45 850 40 950 40 
 
Während beim Wärmen des Vormateriales in der Regel dieselbe Art des Ofens oder 
dieselbe Temperatur eingestellt und damit derselbe Lösungszustand des Vormaterials 
vorliegen wird, unterscheiden sich die nachfolgenden Prozessstufen aufgrund der Ge-
rüstanordnung, der Kalibrierung und der Walzgeschwindigkeit beider Straßen. Damit 
können die Umformbedingungen bei der offenen Walzstraße bezüglich der 
Umformtemperatur beim Stoppen des Walzgutes vor dem Einlauf in die nächste Gruppe 
infolge der Luftabkühlung ohne zusätzliche Einrichtungen gesteuert werden. Tiefere 
Umformtemperaturen lassen sich einfacher einstellen. Dies ist bei einer Kontistraße, bei 
der das Walzgut gleichzeitig in mehreren Gerüsten ist, nicht auf gleiche Weise möglich. 
Zusätzliche Kühlvorrichtungen, wie Loops mit Wasserkühlung sind erforderlich, um die 
Umformtemperatur zu regeln und zu steuern. Daher werden beim Walzen in 
Kontiwalzstraßen in der Regel höhere Walztemperaturen erreicht als bei offenen 
Walzstraßen. Nur durch gezielte Nutzung von Loops bzw. Herabsetzung der 
Walzgeschwindigkeiten lassen sich niedrigere Walztemperaturen einstellen. Die 
längeren Pausenzeiten zwischen den einzelnen Walzstichen einer offenen Walzstraße 
fordern zudem die statischen Rekristallisationsvorgänge im Walzgut. Der dritte 
Unterschied betrifft die Abkühlung unmittelbar nach dem Walzen. Die geringere 
Walzgeschwindigkeit beim Walzen in der offenen Walzstraße führt auch zu längeren 
Verweilzeiten des Stabes oder Drahtes in der Kühlvorrichtung auf dem Auslaufrollgang. 
Auf diese Weise können größere Temperaturdifferenzen durch beschleunigte 
Abkühlung eingestellt werden. Alle drei genannten Unterschiede stellen zusätzliche 
Möglichkeiten dar, die zu größerer Variation der Gefügezustände und damit der 




II.4 Zusammenhang zwischen Thermomechanischer Behandlung, dem 
Gefügeaufbau und den Werkstoffeigenschaften 
 
Im Schrifttum werden die Zusammenhänge abhängig von der Verwendung aufgezeigt 
/Lehn-7/. Sie betreffen immer einen bestimmten Stahl und die anwendungsbezogene 
Behandlung. Daraus können jedoch nicht die Erkenntnisse für mehrere Stähle 
abgeleitet werden. Daher werden nachfolgend die Prinzipien dargelegt und an einigen 
Beispielen deren Anwendung gezeigt. 
 
Der Einfluss der Umform- und Kühlbedingungen auf die Werkstoffentwicklung kann sehr 
eindrucksvoll am Beispiel der Gefügeentwicklung in den verschiedenen Herstellungs-
stufen demonstriert werden. Das am Ende einer Erzeugungsstufe vorliegende Gefüge 
bestimmt die mechanisch-technologischen Eigenschaften der Fertigprodukte. Die ei-
genschaftsbestimmenden Mechanismen sind die Kornfeinung, die Mischkristallbildung, 
die Teilchenhärtung und die Versetzungsbildung. Die Gefügehärtung durch Einbindung 
des Kohlenstoffes kann ebenfalls zur Steigerung der Eigenschaften maßgeblich 
beitragen /Kern/.  
 
Wie stark die Gefügeveränderung am Fertigprodukt z.B. die Dehngrenze, anheben 
kann und wie sie gleichzeitig die Zähigkeit qualitativ beeinflusst, wird mit Hilfe von 
theoretischen Berechnungen am Beispiel von reinem Eisen in der Tabelle 7 
demonstriert /Houg-03/. 
 
Tabelle 7: Erreichbare Dehngrenze durch die Verfestigung von reinem Eisen und ihre 
Auswirkung auf die Zähigkeit 
Mechanismus der 
Verfestigung 
Dehngrenze in MPa Zähigkeit 
Mischkristallbildung 400 ↓ 
Teilchenausscheidung 3000 ↓ 
Kornfeinung 200 ↑ 
Versetzungsbildung 1500 ↓ 
Summe aller Effekte 5100 
 
Ausgehend von einem mittleren Korndurchmesser des Ferrits von 100 µm im Eisen, 
kann die Dehngrenze mit der Veränderung von Gefügeparametern bis auf über 5100 
MPa angehoben werden. Den größten Beitrag zeigt die Teilchenhärtung, gefolgt von 
der Versetzungsbildung und der Mischkristallbildung. Während die Steigerung der 
Dehngrenze durch Mischkristallhärtung, Teilchenhärtung und Versetzungsdichte mit 
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Abnahme der Zähigkeit und der Dehnung verbunden ist, verbessert die Kornfeinung die 
Zähigkeit. 
 
Alle vier festigkeitssteigernden Mechanismen hängen einerseits von der chemischen 
Zusammensetzung  ab. Andererseits ist die Wirkung der Teilchenhärtung, Kornfeinung 
und Versetzungsdichte auch mit dem Umformvorgang verbunden. Dies wird gezielt 
genutzt, indem, wie bereits dargelegt, die thermischen und mechanischen Prozesse 
durch TMB gesteuert werden.  
 
Die TMB hat bei den Langprodukten in den letzten Jahrzehnten an Bedeutung 
gewonnen. Ihre Anwendung führt zu verbesserten Eigenschaftsprofilen aber auch zur 
Einsparung von Legierungsgehalten, wenn dasselbe Eigenschaftsniveau bei geringen 
Gehalten einzelner Legierungselemente verlangt wird. 
 
Warmumformung im Rahmen einer Thermomechanischen Behandlung erfordert aber 
eine auf die jeweilige Legierung abgestimmte Temperatur- und Umformführung. 
Abhängig von der Differenz zwischen Rekristallisationstopptemperatur und der 
Endwalztemperatur, d.h. von dem eingestellten Austenitzustand (Korngröße und –
streckung, Verfestigung) können verschiedene Arten der Thermomechanischen 
Behandlung realisiert werden. Bild 11 veranschaulicht nach Lehnert und Kawalla die 
Grundarten der TMB, die für das Walzen von Stahlwerkstoffen besondere Relevanz 
erlangt haben /in Hoff-12/. Sie sind für Stahlwerkstoffe zum Teil im Stahl und Eisen-
Werkstoffblatt 84 definiert /SEW- 84/.  
 
In Tabelle 8 sind die Eckwerte für den Temperaturbereich, den Umformgrad und die 
mittlere Abkühlungsgeschwindigkeit zwischen 800 und 500 °C ( ) aufgeführt, die zur 







Bild 11: Thermomechanische Behandlungsarten, dargestellt in einem fiktiven 
Diagramm /Hoff-12/  
 
Die TMB wird in vier Gruppen eingeteilt: 
 
Temperaturkontrolliertes/Normalisierendes Umformen (N), 
Thermomechanisches Umformen (TM), 
Umformen im Zweiphasengebiet und 
Umformen im Ferritgebiet. 
 
Tabelle 8: TMB – Arten für das Grobblech–, Band–, Draht– u. Feinstahlwalzen von  
Stählen /Lehn-07/ 
AH – Ausscheidungshärtung; KF – Kornverfeinerung; MH – Mischkristallhärtung;  
UV – Umformverfestigung;  – obere kritische Abkühlungsgeschwindigkeit  vM
Bezeichnung Temperaturgebiet Umform-  
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Die in Tabelle 8 zuerst genannten beiden Technologiekonzepte, die TMB mit normali-
sierender bzw. temperaturkontrollierter Umformung und die TMB mit thermomechani-
scher Umformung, sind von besonderer Bedeutung. Sie sind auf die Umformung im – 
Mischkristallgebiet orientiert. Durch eine werkstoffangepasste Abkühlung im Tempera-
turbereich zwischen 800 und 500 °C gemäß der Bedingung wird die Umwand-
lung des Austenits zu einem feinen Sekundärgefüge bewirkt. Je nach Abkühlungsge-
schwindigkeit kann dieses Gefüge aus nur einer Phase (z.B. Ferrit oder  Perlit oder 
Bainit) oder aus mehreren Phasen, wie z. B. ferritisch–perlitische, ferritisch–bainitische 
bzw. ferritisch–martensitische, bestehen (s. Bild 12). 
 
Bild 12: Abkühlung von Stahl nach Thermomechanischer bzw. Temperaturkontrollierter 
(Normalisierender) Umformung /Lehn-07/ 
 
Die TMB mit Temperaturkontrollierter/Normalisierender Umformung und Abkühlung 
ist für eine große Palette von metallischen Werkstoffen geeignet. Sie bietet sich z. B. 
bei Stählen sowohl für schweißbare höherfeste Baustähle, Tiefzieh-, Kaltstauch- und 
Vergütungsstähle als auch für die Gruppe der unlegierten Kohlenstoffstählen mit 0,40 
bis 0,85 % C sowie für eine ganze Reihe von Edelstählen an. Durch auf den 
Legierungstyp abgestimmte Walz- und Abkühlungsstrategien kann das austenitische 
Gefüge mit Sicherheit bis auf einen mittleren Korndurchmesser von 8 bis 25 µm (≡ KG 
8…11) gefeint werden, was Garant für ein feines und gleichmäßiges 
Umwandlungsgefüge – z. B. mit einer Ferritkorngröße < 3 µm – mit entsprechend 














Die Normalisierende Umformung (N) ist jene Art der Thermomechanischen Umformung, 
die bei der Stabstahl- und Drahtherstellung am häufigsten angewandt wird. Sie führt 
zwar zu feinkörnigem Gefüge, trägt allerdings infolge der zunehmenden Anteile an 
Ferritphase nicht immer zur Steigerung der Festigkeitseigenschaften bei. Die Ziele der 
Normalisierenden Umformung für Stabstahl und Draht sind abhängig von der Gruppe 
der Stähle. Für die Einsatz-, Vergütungs-, Feder- und kaltumformbaren Stähle steht der 
Ersatz des Normalglühens sowie die Homogenität, Feinkörnigkeit und Senkung der 
Festigkeit im Vordergrund. Bei Einsatzstählen wird zudem die Stabilität des Austenits 
gefordert /in Hoff-12/. 
 
Der erzielbare Werkstoffzustand, der dem Normalglühen gleichwertig ist, kann die 
Normalisierende Umformung ersetzen /Kohl-93, Köth/ (Bild 13).  
 
Bild 13: Endwalztemperatur beim Grobblechwalzen im Normalprogramm und beim 
Normalisierenden Umformen 
 
Tabelle 9 fasst die wichtigsten Anwendungsgebiete dieser Technologie für Stabstahl 
nach /Kohl/ zusammen.  
 
Tabelle 9: Anwendungsbeispiel für das normalisierende Walzen von Stabstahl 
Zielgrößen Einsatzstähle Vergütungsstähle Federstähle Stähle für Kaltumformung 
Feines 
Sekundärkorn X X X X 
Homogene Struktur X X X X 
Ersatz des 
Normalglühens  X X X 
Senkung der 
Festigkeit X X X X 
Beseitigung von 
Martensitzeilen  X X  
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Demgegenüber ist die Thermomechanische Umformung, die aufgrund der mecha-
nischen Begrenzung der Walzstraßen hauptsächlich bei Flachprodukten verbreitet ist, 
speziell für mikrolegierte Bau-, Vergütungs– und Federstähle bei Langprodukten 
prädestiniert. Schon Zusätze kleinster Anteile von V, Nb und Ti, die im  gelösten oder 
ausgeschiedenen Zustand (besonders bei Teilchengrößen < 10nm)   vorliegen, 
schränken die Rekristallisationsneigung der Stähle ein, so dass die 
Rekristallisationstemperatur merklich ansteigt und die Rekristallisaton sogar behindert 
werden kann. Die durch Umformung erzielte Verfestigung induziert und beschleunigt die 
Ausscheidung von Nitriden, Karbonitriden bzw. Karbiden. Die Anlagerung der Teilchen 
findet dann nicht nur an den Korngrenzen, sondern bevorzugt kohärent, zumindest aber 
teilkohärent auf den Gleitebenen und Subkorngrenzen statt. Es stellt sich ein völlig 
anderer Ausscheidungszustand gegenüber Normalisierender Umformung ein. Dieser 
Zustand ist - im Gegensatz  zu Normalisierender Umformung - nicht reversibel. Er ist 
immer dann ausschlaggebend, wenn zusätzlich zur Kornfeinung der Effekt einer 
Ausscheidungshärtung zur Geltung gebracht werden soll.  
 
Die Auswirkung der Gehalte an Mikrolegierungselementen auf die Dehngrenze durch 
Ausscheidungshärtung (A) und durch Kornfeinung (F) wurde von Hulka /Hul 05/ 
schematisch umfassend für Warmband gezeigt (s. Bild 14). Für Draht sind solche 
Bilder nicht zugänglich. 
 
Bild 14: Einfluss von MLE auf die Eigenschaften von Warmband /Hul-05/ 
 
Im Zusammenhang mit den o.g. Effekten des Mikrolegierens  muss auch die 
Umwandlungskinetik herangezogen werden. Sie wird durch die Umformung unterhalb 
der Rekristallisationstemperatur, die den Beginn der diffusionsgesteuerten 
Phasenumwandlung des Austenits zu Ferrit und Zwischenstufe verursacht, zu kürzeren 
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Zeiten und höheren Temperaturen verschoben. Das setzt für die Einstellung von 
Sekundärgefügen unterschiedlicher Morphologie (s. Bild 14) eine exakte Steuerung der 
Abkühlungsgeschwindigkeit voraus. Die Umwandlung in Perlit wird demgegenüber 
davon nur wenig berührt. 
 
Die Bestimmung der tatsächlichen Abkühlparameter kann nur auf der Grundlage von 
UZTU–Schaubildern bzw. mathematischen Modellen der Phasenumwandlung erfolgen. 
Da die Umwandlung des umgeformten nichtrekristallisierten Austenits infolge der 
höheren Keimdichtezahl an mehreren Stellen einsetzt und kinetisch beschleunigt 
abläuft, entsteht bei  ein sehr feinkristallines Sekundärgefüge.  
 
 
Bild 15: Kornfeinung durch Thermomechanische Behandlung /Lehn-96/ 
 
Die Feinheit der Umwandlungsgefüge ist beim TM- Walzen stärker ausgeprägt als beim 
Temperaturkontrollierten Walzen (Bild 15). Bei ferritisch–perlitischen oder ferritisch- 
martensitischen Stählen besteht der Gefügeaufbau aus einem höheren Ferritanteil mit 
einer Ferritkorngröße unter 1 µm,  der infolgedessen  ein verbessertes Kaltumform-
vermögen aufweist. Zweckdienlich bei dieser TMB–Art ist es, eine vorausgehende 
Temperaturkontrollierte Umformung kurz oberhalb der Rekristallisationstemperatur 
durchzuführen /Lehn-96/. 
 
Die Auswirkung der Thermomechanischen Umformung auf das Gefüge von zwei 
Stahlsorten mit verschiedenen Legierungskonzepten, wie  im Fall der Federstähle, ist 
den nachfolgenden Bildern 16 und 17 zu entnehmen. In allen untersuchten Fällen wird 
vv M≤800500
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die Festigkeit der Federstähle gesteigert und infolge eines entsprechend feinlamellaren 
Perlits ein feiner Perlit erreicht. Gleichzeitig wird die Brucheinschnürung beibehalten 
und z. T. erhöht /Hoff/. 
 
 
Bild 16: Werkstoff D80: Einfluss einer zusätzlichen Mikrolegierung mit Nb und der 
thermomechanischen Behandlung mit Patentierung aus der Walzhitze auf die 
Gefügeausbildung und die mechanischen Eigenschaften eines perlitischen 
Federstahles nach dem Warmwalzen /Hoff/ 
 
Der Einfluss des Thermomechanischen Walzens auf das Gefüge des Drahtes wurde in 
der nachfolgenden Weiterverarbeitung durch Ziehen sowie bei den Gebrauchs-
eigenschaften (Dauerfestigkeit) von den Autoren in /Aleks, Arn, Hock, Hoff/ untersucht 
(s. Bild 17 und 18). Sie stellten fest, dass sich der thermomechanisch gewalzte Draht  
gegenüber dem nicht thermomechanisch umgeformten Draht günstiger verhält, da er  
höhere Kaltumformgrade zulässt. 
 
Die Abkühlung des thermomechanisch umgeformten Austenits in die Martensitstufe hat 
zur Folge, dass dessen ausgeprägte Substruktur in den Martensit vererbt wird. Der 
entstehende Martensit ist gekennzeichnet durch einen höheren Anteil an Latten-
martensit, eine relativ feine und homogene Ausbildung mit kleineren Martensitpaketen. 
Die vererbten Subkorngrenzen sind semipermeable Hindernisse wandernder Ver-
setzungen. Sie lokalisieren dadurch die Versetzungsbewegung in kleinere Volumina. 
Die spezielle Martensitstruktur führt einerseits zu einer nicht unwesentlichen Erhöhung 
der Festigkeit bei, bringt andererseits aber auch eine Verbesserung des Form-
änderungsvermögens, eine Verringerung der Sprödbruchneigung, die Reduzierung 
2 µ m 
ohne Nb-Mikrolegierung 
ohne TMB 
2 µ m 2 µ m 
mit Nb-Mikrolegierung 
und ohne TMB 
mit Nb-Mikrolegierung 
und mit TMB 
Rm =  1066 MPa 
Z  =  31,9 % 
Rm =  1268 MPa 
Z  =  33,3 % 
Rm =  1233 MPa 
Z  =  35,6 % 
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lokaler Eigenspannungen 2. und 3. Art sowie die Verminderung der Rissbildungs-
neigung mit sich und ermöglicht somit auch eine höhere Belastbarkeit bei dynamischer 
Beanspruchung /Lehn-11/. 
Bild 17: Werkstoff D80: Einfluss einer zusätzlichen Mikrolegierung mit Nb nach 
Thermomechanischem Walzen und nach  Abkühlung aus der  Walzhitze (Patentierung 
aus der Walzhitze) auf die Gefügeausbildung und die Festigkeit eines perlitischen 
Federstahles nach dem Ziehen (90% Kaltumformung) /Hoff/ 
 
 
Bild 18: Einfluss der Behandlungsart und der Zulegierung von Nb auf die 
Dauerfestigkeit des Stahles 50CrV4 /Arn/ 
1 µm 1 µm 1 µm
ohne 
Mikrolegierung 
Nb und ohne TMB 
mit 
Mikrolegierung 
Nb und ohne 
mit 
Mikrolegierung 
Nb und mit TMB 
Rm =  1898 MPa 
Z  =  51,5 % 
Rm =  2134 MPa 
Z  =  51,1 % 
Rm =  2028 MPa 








50CrV4, konventionell 50CrV4 + Nb,
konventionell



















Weitere Beispiele der Werkstoffentwicklung auf dem Drahtsektor, die ebenso in 
Zusammenhang mit der TMB (N oder TM) gebracht werden können, lassen sich nach 
/Lehn-11/ nachfolgend auflisten: 
- kaltstauchfähige mikrolegierte ferritisch–perlitische bzw. ferritisch-   
  martensitische Stahldrähte mit Festigkeiten über 650 N/mm2; 
 - supercleane Ventilfeder- und Wälzlagerstahldrähte mit einer  
             Dauerwechselfestigkeit von > 850 N/mm2  und hohem Verschleißwiderstand; 
 - Federstahldrähte mit ~ 2 mm Ø in der Festigkeitsstufe > 2000 N/mm2 im  
     vergüteten bzw. mit > 2300 N/mm2 im kaltgezogenen Zustand. 
 
Im Prinzip gelten die genannten Grundsätze für N und TM auch für die Umformung im 
Zweiphasengebiet /Chab/. Auch hier ist es sinnvoll, den Prozess mit der 
Temperaturkontrollierten Umformung zu kombinieren und zweistufig vorzunehmen. Das 
technologische Temperatur–Zeit–Fenster ist sehr schmal, weil die Umformung noch vor 
der vollständigen Umwandlung des Austenits zum Abschluss gebracht werden muss. 
Aufgrund des unterschiedlichen Umform- und Entfestigungsverhaltens der beiden 
Phasen (Austenit und Ferrit) verfestigt sich die eine stärker als die andere. Je nach 
Umformgrad liegen mehr oder weniger weiche, teilverfestigte und harte Gefüge-
bestandteile nebeneinander vor, die sich sowohl bei der Abkühlung an Luft als auch bei 
beschleunigten Abkühlungen auf das Sekundärgefüge übertragen. Diese Art der TMB 
konnte mit Erfolg bei mittellegierten Cr-Mn–Stählen mit 0,2-0,4 % C zur Anwendung 
gebracht werden. Sie ersetzt eine interkritische Glühung der Stähle vollkommen. Als 
außerordentlich vorteilhaft erweist sich diese spezielle Gefügemorphologie, wenn diese 
Stähle zur Gewährleistung einer ausreichenden Kaltumform-, Kaltscher-, Zerspan- bzw. 
Härtbarkeit sphäroidisierend geglüht werden müssen. Die Koagulation des feinstreifigen 
Perlits zu Ferrit und kugeligem Zementit entsprechend Perlit + Fe3C → α-Fe +(Fe3C)kug 
wird stark aktiviert. Das trifft auch auf die Gruppe der übereutektoiden Stähle, 
besonders auf den Wälzlagerstahl 100Cr6 zu. Die Glühzeit kann bei diesem 
Gefügezustand meist auf weniger als 20% der sonst üblichen Zeit verringert und die 
Bruchzähigkeit auf 67 bis 72 % gesteigert werden /Hoff-12/.  
 
Die Umformung im oberen Ferritgebiet wird für kohlenstoffarme weiche Stahlsorten 
angewandt. Sie zeichnet sich dadurch aus, dass die dynamische und statische 
Rekristallisation weitgehend unterbleiben. Es entsteht eine mehr oder weniger deutliche 
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Substruktur. Die durch die Formänderung erzielte Verfestigung, Kornstreckung und 
Texturausprägung wirken bestimmend auf die Eigenschaften. Diese TMB–Variante 
kommt nur selten bei Draht zum Einsatz. Sie wird speziell bei der Herstellung von 
dünnen, weichen und kohlenstoffarmen Warmbändern im Dickenbereich um 1 mm mit 
analogem Eigenschaftsprofil wie kalt gewalzte Bänder in Betracht gezogen. Inwiefern 
diese Art für Stabstahl,  Draht und für welche Sorten eingesetzt wird, ist dem Schrifttum 
nicht zu entnehmen. 
 
 
II.5 Langprodukte aus Stählen des Typs 15MnCrMoV4-8 und  
      deren Anwendung 
 
Im folgenden Kapitel werden die Anforderungen, die an die Stahlsorte 15Х2ГМФ nach 
TB 261-150 oder 15MnCrMoV4-8 nach DIN EN 10222-2 gestellt werden, beschrieben. 
Diese Stahlsorte stellt die Basiszusammensetzung für die Legierungsvariationen und 
die gesamten nachfolgenden Untersuchungen dar (s. Kap. IV.1). 
 
Das Hauptanwendungsgebiet von Stäben aus dem Stahl 15MnCrMoV4-8 sind 
Antriebselemente bei hochwertigen Förderanlagen. Eine besondere Anwendung dieser 
Stahlsorte stellen warmgewalzte Stangen für Ölförderanlagen dar. Sie werden für die 
Fertigung von Pumpentreibstangen eingesetzt. Neben den mechanischen Belastungen, 
denen die Maschinenelemente in Ölförderanlagen ausgesetzt sind, müssen die 
gefertigten Pumpentreibstangen den korrosiven Angriffen auch standhalten. Davon ist 
vor allem die Langzeitfestigkeit betroffen. 
 
Aus diesem Stahl werden zudem nahtlose Rohre für die Ölgewinnung und 
verschiedene Elemente für den Fahrzeugbau im Bereich des Antriebsstranges gefertigt. 
 




Bild 19: Schema einer Ölförderanlage mit der Gestänge-Pumpenanlage (1 –  
   Gestänge, 2 – Stock (Oberfläche poliert), 3 – zusammen geschraubte  
   Stangen (Pumpentreibstangen), 4 – Pumpe) /GD/ 
 
Die Anforderungen an die Pumpentreibstangen werden aus dem API Standard 11B 
oder 11AX (API, Interessenverband der Öl-, Gas- und petrochemischen Industrie in den 
USA) abgeleitet. Sie werden in vier Typenklassen eingeteilt. Die Einteilung erfolgt auf 
der Basis verschiedener Randbedingungen in Bohrlöchern, die ebenfalls die 
Eigenschaften des Korrosionsmediums mit erfassen. Zwischen vier Festigkeitstypen 
des Typs C, K, D und Special wird mit folgenden Merkmalen unterschieden: 
− Typ C: Pumpentreibstangen des Festigkeitstyps C bestehen aus Kohlenstoff-
Manganstahl. Sie können bei geringen (0-172,4 MPa) und mittleren (172,4 – 
241,3 MPa) Belastungen verwendet werden, wobei die Bohrlöcher geringe bis 
mittlere Tiefe haben und das Korrosionsmedium nicht aggressiv ist.  
− Typ K: Pumpentreibstangen mit Festigkeitstyp K sind aus Nickel-Molybdänstahl. 
Sie werden dann eingesetzt, wenn die Belastungsanforderungen leicht (0 – 
172,4 MPa) bis mittelschwer (172,4 -241,3 MPa) sind und das Einsatzgebiet für 
Bohrlöcher bis in mittlere Tiefen  reicht. Gewöhnlich werden solche 
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Pumpentreibstangen in einem aggressiven Korrosionsmedium verwendet, das  
mit CO2 und H2S gesättigt ist.  
− Typ D: Pumpentreibstangen des Festigkeitstyps D bestehen aus Chrom-
Molybdänstahl. Sie können bei den hohen Belastungen (241,3 - 289,6 MPa) in 
Bohrlöchern mit beliebiger Tiefe verwendet werden.  
− Typ Special: Pumpentreibstangen, die zum Typ Special gehören, werden bei 
sehr hohen (mehr als 289,6 MPa) Belastungen in Bohrlöchern beliebiger Tiefe 
verwendet. 
 
In Abhängigkeit vom Typ werden die Pumpentreibstangen mit folgenden Durchmessern 
hergestellt: 15,8 mm; 19,2 mm; 22,3 mm; 25,6 mm; 28,6 mm (5/8; 3/4; 7/8; 1; 1 1/8 Zoll 
entsprechend). Die chemische Zusammensetzung und die mechanischen 
Eigenschaften nach dem Normalisieren sowie anschließendem Anlassen von typischen 
Pumpentreibstangen sind der Tabelle 10 zu entnehmen. 
 
Tabelle 10: Chemische Zusammensetzungen und mechanische Eigenschaften der  
          Stähle für die Fertigung von Pumpentreibstangen 
Type C K D Special 
Stahlmarke C-1536-M A-4621-M 15Х2ГМФ C-1541-VM A-4320-V 
A-4142-
HM A-4340-M 
Chemische Zusammensetzung, % 
C 0,34-0,39 0,20-0,25 0,13-0,18 0,40-0,45 0,18-0,23 0,40-0,45 0,38-0,43 
Mn 1,15-1,45 0,60-0,80 0,80-1,20 1,35-1,55 0,80-1,00 0,80-1,00 0,70-0,90 
P < 0,040 < 0,035 < 0,025 < 0,025 < 0,025 < 0,035 < 0,035 
S < 0,040 < 0,035 < 0,025 < 0,030 < 0,025 < 0,030 <0,040 
Si 0,15-0,35 0,15-0,35 0,17-0,37 0,15-0,35 0,15-0,35 0,15-0,35 0,15-0,35 
Cu < 0,35 < 0,35 < 0,30 < 0,35 < 0,35 < 0,35 < 0,35 
Ni < 0,35 1,65-2,00 < 0,80 < 0,35 1,15-1,50 < 0,45 1,65-2,00 
Cr < 0,30 < 0,20 1,85-2,20 < 0,30 0,70-0,90 0,90-1,10 0,70-0,90 
Mo < 0,06 0,15-0,25 0,20-0,25 < 0,06 0,20-0,30 0,15-0,25 0,20-0,30 
V 0,05-0,07 0,05-0,07 0,08-0,13 0,07-0,09 0,05-0,07 0,05-0,07 0,05-0,07 
Mechanische Eigenschaften: Normalisierung bei 900 +/- 10 °C und Anlassen bei 650 +/-10 °C 
Rm, MPa 620-790 590-790 793-965 793-965 793-965 793-965 965-1034 
Rp0,2, MPa 470-550 485-550 > 654 620-758 620-690 690-758 793-862 
A, % > 18 > 16 > 15 > 15 > 14 > 10 > 12 
Z, % > 45 > 60 > 50 > 50 > 50 > 45 > 45 
Härte, HB 212 202 225-262 264 264 264 302 
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Unabhängig vom Typ der Pumpentreibstangen enthalten alle Stähle unterschiedliche 
Gehalte an den Elementen Ni und Cr sowie vergleichbare Gehalte an V. Der Mo-Gehalt 
steigt mit der Beanspruchungsart bis auf 0,30 % auf. Aus Sicht der Kosten sind die 
Legierungsgehalte an Ni, Cr und Mo, die einen max. Gesamtgehalt von über 3 % 
erreichen können, die teuersten Elemente. 
 
II.6 Entwicklung von Kosten für Legierungselemente 
 
Bei den Legierungselementen ist seit Jahren laufend Veränderung im Preisniveau zu 
verzeichnen. Für den Stahl 15Х2ГМФ stellen die Elemente Cr, Mo, Ni, V und Nb die 
Legierungselemente dar, die in den letzten Jahren sehr großen Schwankungen 
unterlagen und gleichzeitig hohe Preissteigerungen zu verzeichnen hatten. In Bild 20 
ist die Kostenentwicklung  der Jahre 2004-2008 gezeigt /MP/. 
 
Bild 20: Preisvergleich der wichtigsten Legierungselemente im Zeitraum  
    01.2004 – 06.2008 /MP/ 
 
Im Jahr 2009 war zwar ein merklicher Preisabfall zu verzeichnen, jedoch lässt sich seit 
2010 mit der wirtschaftlichen Erholung eine Preissteigerung beobachten. Im Jahr 2012 
erreichten die Preise das Niveau von 2008.  
 
Aufgrund dieser Tatsache versuchen die Hersteller gewalzter Produkte die Substitution  
teurer Legierungselemente durch kostengünstigere, aber ähnlich wirksame Elemente zu 
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nutzen. Das trifft auch auf die o. g. Elemente Cr, Mo, Ni und das Element V zu. Sie 
wirken sowohl als Mischkristallverfestiger als auch als Ausscheidungshärter. Die 




II.7 Zusammenfassung der Erkenntnisse aus dem Schrifttum und Unter-
suchungsbedarf 
 
Auf dem Gebiet der Thermomechanischen Behandlung von Stählen sind sehr viele 
Arbeiten bereits durchgeführt worden. Sie sind eng mit der Anwendung von 
Mikrolegierungen verbunden. Die meisten Arbeiten betreffen Technologien zur 
Herstellung von Flachprodukten, bei denen diese Elemente bereits seit ca. 40 Jahren 
eingesetzt werden. Die Herstellung von Flachprodukten unterscheidet sich jedoch 
merklich bezüglich der Umformbedingungen von der Fertigung der Langprodukte. Bei 
Langprodukten wird vor allem die Normalisierende Umformung eingesetzt. Das 
Thermomechanische Walzen stellt mit Ausnahme von wenigen Fällen eher eine 
Besonderheit dar. Sie ist mit dem möglichen Arbeits- und Energiebedarf bzw. mit der 
Belastung der vorhandenen Stab- und Drahtwalzstraßen verbunden. Die meisten 
Anlagen lassen diese Art der Thermomechanischen Behandlung nicht zu. 
 
Die bisherigen Untersuchungen für Langprodukte und die Grundlagenuntersuchungen 
für Flacherzeugnisse lassen dennoch erkennen, dass bei der Anwendung des 
Thermomechanischen Walzens in Abhängigkeit vom Legierungskonzept mit einer 
günstigen, kornfeinenden Beeinflussung des Gefügeaufbaus zu rechnen ist. Dies ist mit 
höherer Festigkeit und Umformbarkeit bei gleichsam erhöhter Zähigkeit der 
Stahlprodukte verbunden. Das bedeutet, dass bei derselben Legierung eine Steigerung 
der mechanischen Eigenschaftskennwerte mit gleichzeitig höherer Umformbarkeit bei 
Anwendung des Thermomechanischen Walzens zu erwarten ist. In welchem Bereich 
diese Erhöhung bei der Stahlsorte 15MnCrMoV4-8 liegt, kann dem Schrifttum nicht 
entnommen werden.  
 
Aus dem Schrifttum lassen sich immerhin Hinweise bezüglich der möglichen 
Austauschbarkeit von Legierungselementen Nb und Mo ableiten. Quantitative 
Aussagen zur Menge der einzelnen Elemente sind jedoch nicht zu finden. Das trifft 
 39 
auch auf die Elemente Molybdän, Chrom, Bor, Vanadin und Nickel zu. Gleiches gilt für 
die erzielbaren Eigenschaften in Kombination mit Thermomechanischer Umformung. 
 
Darüber hinaus fehlen Erkenntnisse zur Führung des Wärm-, Walz- und Kühlvorganges 
in Zusammenhang mit einem bestimmten Legierungskonzept. Sie müssen daher für die 
einzelnen Stahlgruppen bei Berücksichtigung der Randbedingungen der jeweiligen 



























III Ziel der Arbeit 
 
Im Rahmen der Arbeit soll die TM-Walzung mit der Stahlsorte 15MnCrMoV4-8, deren 
Schmelzen mit unterschiedlichen Gehalten an Molybdän, Nickel, Niob, Vanadin und Bor 
legiert werden, erprobt werden. Es soll die Auswirkung der Umformbedingungen  beim 
Thermomechanischen Walzen in Kombination mit verschiedenen Abkühlbedingungen 
aus der Walzhitze auf die Gefügeausbildung und die daraus resultierenden 
Eigenschaften untersucht werden. Dazu werden verschiedenen Legierungskonzepte 
der Basis-Stahlsorte 15MnCrMoV4-8 eingesetzt. Im Vordergrund steht die Erfassung 
der Veränderung von mechanischen Eigenschaften in Abhängigkeit vom Legierungs-
konzept. Wichtig sind die Steigerung der Festigkeit und der Brucheinschnürung sowie 
das Erreichen der für Rohölpumpen-Treibstangen geforderten Schwingfestigkeit im 
korrosiven Medium, hier Salzwasser, dem die Fertigprodukte dieser Stähle im 
Einsatzgebiet im Ölfeld ausgesetzt sind. 
 
Der Einfluss der Legierungsgehalte der Elemente Ni, Nb, Cr, Mo in Kombination mit Bor 
auf die mechanischen Eigenschaften soll ermittelt werden. Dieses Ziel ist mit der 
Kostenreduzierung durch Ersatz von einzelnen Legierungselementen oder der 
Verringerung deren Gehalte verbunden (s. Kap. V). Zudem soll geprüft werden, ob mit 
veränderten Herstellungsbedingungen ein breites Eigenschaftsspektrum eingestellt 
werden kann, das den gesamten Eigenschaftsbereich von mehreren Stahlsorten 
abdeckt. Die anschließende Wärmebehandlung soll dabei eingespart werden. 
 
Abschließend soll, ausgehend von den Grundlagenerkenntnissen zum Umform- und 
Umwandlungsverhalten sowie der erreichbaren mechanischen Eigenschaften, eine 
Herstellungstechnologie vorgeschlagen werden. Dabei sollen die Bedingungen einer 
offenen Walzstraße zugrunde gelegt werden.  
 
Am Beispiel einer Technologie der Thermomechanischen Behandlung mit anschlie-
ßender Abkühlung der Langprodukte an ruhender Luft soll ein Teil der Erkenntnisse und 







IV Versuchswerkstoffe und Untersuchungsmethoden 
IV.1 Versuchswerkstoffe und Versuchsplan 
 
Für die Untersuchungen ist die bereits genannte Stahlsorte 15MnCrMoV4-8 ausgewählt 
worden. Die chemische Zusammensetzung und die mechanischen Eigenschaften des 
Stahles 15Х2ГМФ nach TB 261-150 oder 15MnCrMoV4-8 nach DIN EN 10222-2 sind in 
Tabellen 11 und 12 dargestellt. Diese Zusammensetzung wird nachfolgend  als Basis 
bezeichnet. 
 
Tabelle 11: Chemische Zusammensetzung des Basis-Stahles 15Х2ГМФ 
 
Tabelle 12: Die mechanischen Eigenschaften des Basis-Stahles 
Stahl Wärmebehandlung Rm, MPa 
Rp02, 







Glühen 890-910 ºC + 
Anlassen  
660 ± 20/30 ºC 
792-




Ausgehend von der Basiszusammensetzung V1 wurden die Gehalte an Elementen Cr, 
Mo, Ni, Nb, V und B variiert (s. Tabelle 13). Sieben Legierungskonzepte werden in den 
Untersuchungen betrachtet. Die Gehalte an Legierungselementen C, Mn, Si, S, P, Cu 
sind unverändert. Ziel  ist es, die Gehalte an Ni und Mo gänzlich bzw. Cr teilweise mit 
erhöhtem Gehalt an Nb von größer 0,11 % und einem Gehalt an V von 0,08 % zu 
kompensieren (V4). Die Variante V7 ohne B und geringerem Gehalt an Mo und wenig 
Ni bei etwa 2 % Cr soll eine Alternative zum Basisstahl V1 bzw. zu den anderen 
Legierungskonzepten bilden und - falls möglich - eine neue höchstfeste Sorte 
darstellen. Die verbliebenen Varianten (V2, V3, V5 und V6) stellen Zwischenlösungen 
dar.  
 
Die einzelnen Stahlsorten wurden im Vakuumofen erschmolzen und in Standkokillen 
vergossen. Aus jeder Schmelze wurden zwei Blöcke mit den Abmessungen 100 x 100 x 
280 mm abgegossen, die anschließend zum Quadrat 45 mm warm umgeschmiedet 
worden sind.  
 
Massen, % 














Die Bezeichnungen der Stähle und die variierten Legierungsgehalte sind in Tabelle 13 
zusammengestellt.  
 
Tabelle 13: Versuchsstähle und die variierten Legierungsgehalte 
Massen, % Legierungskosten 
Stahl Cr Mo Nb Ni V B USD $/t % 
V1 2,13 0,26 0,077 0,11 0,086 0,0030 311 100 
V2 2,11 0,12 0,082 0,05 0,086 0,0034 242 78 
V3 0,94 0,13 0,073 0,05 0,082 0,0047 191 61 
V4 0,48 0,06 0,114 0,05 0,082 0,0025 174 56 
V5 0,81 0,13 0,069 0,73 0,068 0,0055 298 96 
V6 1,98 0,23 0,066 0,68 0,069 0,0045 378 122 














0,0055 174-378 56-122 
 
Das Vormaterial der 7 Legierungsvarianten ist verschiedenen Untersuchungen 
entsprechend des Versuchsplanes unterzogen worden, wie im Bild 21 gezeigt. Sie 
erfassen alle Stufen der gesamten Prozesskette, beginnend mit dem Wärmen bis zum 
Abkühlen des Walzgutes. Dabei sind Grundlagenuntersuchungen, Walzversuche auf 
einer Pilotanlage sowie Untersuchungen am Walzmaterial (mechanische Eigenschaften 
und Gefügeaufbau) am Institut für Metallformung der TU Bergakademie Freiberg 
vorgenommen worden. Abschließend erfolgten mit ausgewählten Legierungskonzepten 
Walzversuche an einer betrieblichen Anlage im Werk Omutninsk in Russland. 
 
Weiterhin enthält die Tabelle 13 die Kostenbewertung für die Legierungsgehalte. Die 
Basis stellt der Stahl V1, der als 100% gesetzt wurde. Mit Ausnahme des 








Berechnungen des Auflösungs- und Ausscheidungszustandes beim Wärmen 
Die Berechnungen wurden mit der Software Chemsage  bzw. SteelMap und mit der 
Software ThermoCalc durchgeführt. Beide Software-Pakete basieren auf 
thermodynamischen Daten und berücksichtigen die Wechselwirkungen zwischen den 
einzelnen Elementen, die das thermodynamische Gleichgewicht bestimmen. Die 
Ergebnisse gelten für das Gleichgewicht, das während des Wärmens mit kleinen 
Aufheizgeschwindigkeiten und dem Halten auf Wärmtemperatur im Ofen eingestellt 
wird. Die Berechnungen mit beiden Softwarepaketen dienen dem Vergleich. 
 
Aus den Berechnungen mit der vollständigen Zusammensetzung wurde die Löslichkeit 
ausgewählter Elemente, bezogen auf den gesamten Gehalt, in Abhängigkeit von der 
Temperatur abgeleitet. Aus den Ergebnissen kann geschlossen werden, ob und in 
welchem Umfang ein Legierungselement gelöst ist. Daraus kann qualitativ die 
Wirksamkeit, insbesondere der Mikrolegierungsgehalte, im Hinblick auf das 
Thermomechanische Walzen (Beeinträchtigung der Rekristallisation) und auf die zu 
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erwartende Ausscheidungshärtung abgeschätzt werden. Unabhängig von der 
verwendeten Software fehlen die thermodynamischen Daten für Cr in unlegierten 
Stählen, so dass das Ausscheidungs- sowie das Auflösungsverhalten in der 
Stahlgruppe nicht betrachtet werden. Aus der Erfahrung und eigenen Experimenten 
kann jedoch festgestellt werden, dass Cr-Karbonitride bei Temperaturen oberhalb von 
1100 °C aufgelöst sind. Die Elemente Ni und Mo sind bei CMn-Stählen und den 
vorliegenden Gehalten in Lösung und werden daher nicht in den Berechnungen 
berücksichtigt. 
 
Ver- und Entfestigungsverhalten 
Die Untersuchungen sind im Stauchmodus an der Gleeble HDS V40 am Institut für 
Metallformung der TU Bergakademie durchgeführt worden (s. Bild 22). Ziel der 
Untersuchungen war, das Ver- und Entfestigungsverhalten bei den gewählten 
Endumformtemperaturen von 900 und 800 °C zu bestimmen. Die erstgenannte 
Umformtemperatur ist die, die z. Zt. in offenen Walzstraßen eingestellt werden kann und 
die tiefe Umformtemperatur soll die Auswirkung der extremen Verfestigung auf die 
Gefügebildungsvorgänge und auf die mechanischen Eigenschaften aufzeigen. Sie soll 
ferner eine Basis für die Gestaltung von zukünftigen Walzstraßenkonfigurationen sein.  
 
Bei der Auswahl der beiden Umformtemperaturen sollte vorrangig die Frage 
beantwortet werden, ob und wann eine Entfestigung stattfindet sowie wie viel von der 
aufgebrachten Verfestigung vor Beginn der Umwandlung erhalten bleibt. Dies wurde 
quantitativ anhand der Ergebnisse zu Fließspannungen aus mehrstufiger Umformung 
mit Hilfe der Doppelstauchtechnik ermittelt /Bieg-96/.  
 
Bei den Versuchen sind alle Proben bei 1150 °C erwärmt, bei dieser Temperatur 10 min 
gehalten und mit 10 K/s auf die erste Umformtemperatur von 1050 °C abgekühlt 
worden. Nach einer 5 s Pausenzeit zum Zwecke des Temperaturausgleiches sind die 
Proben mit einem Umformgrad von φh = 0,45 vorumgeformt worden, um das grobe 
Austenitkorn  mit Hilfe der Rekristallisation in ein feineres zu überführen. Anschließend 
sind die Proben auf eine Umformtemperatur von 900 oder 800 °C mit 5 K/s abgekühlt 
und jeweils mit zwei Formänderungen von ca. φh = 0,225 und einer Pausenzeit 
zwischen den Umformstichen von 5 s umgeformt sowie isotherm auf Umformtemperatur 
mit verschiedenen Haltezeiten gehalten worden. Danach wurde ein Teststich mit einem 
Umformgrad < 0,05 zur der Bestimmung des Entfestigungsbetrages aufgebracht. Vor 
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der Ermittlung des Entfestigungsbetrages wurden alle Fließkurven einer Temperatur- 
sowie Reibungskorrektur unterzogen. 
 
 
Bild 22: Gleeble-Anlage HDS V40 
 
 
Umwandlungsverhalten nach der Umformung (UZTU-Schaubilder)  
Das Umwandlungsverhalten wurde mit Hilfe des Umformdilatometers der Fa. Bähr 
Thermoanalyse GmbH am Institut für Eisenmetallurgie in Gliwice, Polen ermittelt. Eine 
vergleichbare Anlage des Typs DIL 805 A/D ist im Bild 23 gezeigt. Die Vorbereitung, 
Durchführung und Auswertung dilatometrischer Umwandlungsuntersuchungen erfolgte 
entsprechend der Vorgaben des Stahl-Eisen Prüfblattes SEP 1681 /SEP-1681/. Die 
Umformbedingungen vor der Ermittlung der Umwandlungsschaubilder wurden analog 
der Versuche zur Entfestigungskinetik für alle Stähle nach Wärmen bei 1150 °C und 
nachfolgender zweistufiger Umformung bei 1050 °C und 850 °C mit einem Umformgrad 
von 0,35 (erste Umformstufe) und 0,46 (zweite Umformstufe) gewählt. Die zweite 
Umformung ist - abweichend von den Versuchen zur Entfestigungskinetik - in nur einem 
Umformvorgang aufgebracht worden. Der Gesamtumformgrad bei dieser Umformstufe 
entspricht jedoch der Summe von beiden Umformstichen (0,225+0,225) der 
Voruntersuchung zur Entfestigungskinetik. Eine Endumformung bei 800 °C war im 




Bild 23: Umformdilatometer  
 
Zusätzlich zu den geschilderten Untersuchungen wurden der Einfluss der 
Wärmtemperatur und weitere Temperaturen für die Endumformung bei ausgewählten 
Stählen am Umformdilatometer untersucht. Bei den Stählen (V4, V7) wurde die 
Endumformung auf 900°C erhöht. Bei den Stählen V2 und V4 wurde die 
Wärmtemperatur auf 1200 °C angehoben, um die Auswirkung der hohen Wärm-
temperatur mit gleichzeitiger tiefer Endumformtemperatur von 850°C auf das Gefüge 
abzuschätzen. Die Umformgeschwindigkeit war anlagenbedingt bei allen Versuchen mit 
1 s-1 konstant. Die kontinuierliche Abkühlgeschwindigkeit wurde zwischen 80 K/s und 10 
K/min (~0,17 K/s) variiert. Aufgenommen wurden 9 Abkühlzyklen, die für alle Stähle 
dieselben waren.  
 
Die von den Umformbedingungen und der Abkühlgeschwindigkeit abhängigen 
Umwandlungstemperaturen für die verschiedenen Phasen sind einerseits den 
Dilatationsschrieben entnommen. Anderseits wurden die Proben metallografisch 
untersucht. Anhand der Ergebnisse beider Untersuchungen sind dann die UZTU-
Schaubilder angefertigt worden.  
 
Gefügeuntersuchungen 
Die metallografischen Untersuchungen sind mit Hilfe der Lichtmikroskopie durchgeführt 
worden. Das gilt sowohl für die Proben zur Ermittlung des mittleren Korndurchmessers  
des ehemaligen Austenitkornes und für das sekundäre Gefüge der Proben aus der 
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Umformdilatometrie als auch für das Sekundärgefüge der Proben aus den 
Walzversuchen.  
 
Die Proben für die Ermittlung des mittleren Korndurchmessers des ehemaligen 
Austenites wurden nach mehrmaligem Polieren mit 15 % Pikrinsäure angeätzt. 
Anschließend wurden die einzelnen Körnen im Linienschnittverfahren, je nach der 
Korngröße, zwischen 50 bis 100 Körner vermessen. Daraus ist der mittlere Korn-
durchmesser ermittelt worden. 
 
Alle Proben des sekundären Gefüges sind in mit einer 3 %-igen wässrigen HNO3-
Lösung im geätzten Zustand bei einer Vergrößerung von 500:1 und, falls notwendig, bei 
einer Vergrößerung von 1000:1 beurteilt worden. Bei dieser Vergrößerung sind 
ebenfalls Gefügeaufnahmen und eine quantitative Analyse angefertigt worden.  
 
Die Schliffe von Proben aus den Untersuchungen im Umformdilatometer sind 
entsprechend der Vorgaben des Stahl-Eisen Prüfblattes SEP 1681 vorbereitet und im 
Lichtmikroskop entsprechend der Untersuchung des sekundären Gefüges ausgewertet 
worden /SEP-1681/.  
 
Bei den Walzproben wurden  zur metallografischen Untersuchung Proben für Quer- 
bzw. für ausgewählte Proben für Längsschliffe entnommen. Zusätzlich zur Ermittlung 
der Gefügebestandteile ist bei Proben mit merklichen Ferritanteilen der mittlere 
Ferritkorndurchmesser mit Hilfe des Linienschnittverfahrens ermittelt worden. Erfasst 
wurden mindestens 100 Körner. 
 
Die Untersuchung des sekundären Gefüges an den Walzproben erfolgte im Werk 
Omutninsk. Zu Vergleichszwecken sind ausgewählte Proben am Institut für Metall-
formung in Freiberg untersucht worden. 
 
Walzversuche  
Die geschmiedeten Vierkant-Knüppel sind in einzelne Stücke in der Länge von 250 mm 
geteilt, in einem Kammerofen auf 1150 °C erwärmt, bei dieser Wärmtemperatur ca. 30 
min auf Wärmtemperatur gehalten und danach in einer offenen dreigerüstigen Trio-
Walzstraße von Quadrat 45 mm auf Rund 16 mm ausgewalzt worden. Die 
 48 
Walzgeschwindigkeit betrug bei allen Proben 6 m/s. Die Pausenzeiten zwischen den 
Walzstichen lagen zwischen 4 und 6 Sekunden.  
 
Die offene Walzstraße des Institutes für Metallformung ist im Bild 24 dargestellt. Die 
technischen Daten der Walzstraße sind  der Tabelle 14 zu  entnehmen. 
 
Bild 24: Offene dreigerüstige Trio-Walzstraße des Institutes für Metallformung 
 
Tabelle 14: Technische Daten der Trio-Walzstraße 
Walzendurchmesser (mm) 280 – 320 
Ballenlänge (mm) 860 
Max. Walzkraft (kN) 1600 
Max. Walzmoment (kNm) 25 
Max. Antriebsleistung (kW) 160 
Max. Walzgeschwindigkeit (m/s) 8 
Anstichabmessung (mm) ≤48x48  (0,6 m Länge) 
Endabmessung (mm) Rund 6 – 16 
 
Den Walzplan und die wesentlichen Umformbedingungen enthält Bild 25.  
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Bild 25: Walzplan  
 
Die eingesetzte Walzenkalibrierung ist im Bild 26 und die einzelnen Abmessungen in 
Tabelle 15 zusammengestellt. Der mittlere Streckungsgrad pro Stich lag bei 1,27.  
 
 








Art AKN χ bKN bKSp hK R1 R2 αSp s b/h ☐/O 
mm2 mm mm mm mm mm ° mm mm 
III Raute 1155,
6 
1,312 58,3 63,5 34,5 7,0 8,0 120 3,0 1,84  
IV Quadrat 926,1 1,248 40,7 43,8 39,1 5,0 7,0 91 3,0  30,4 
V Oval 623,3 1,486 48,7 53,0 17,5 44,5 6,0 - 3,0 3,03  
VI Quadrat 515,9 1,208 29,6 32,7 29,0 4,0 6,0 91 3,0  22,7 
VII Oval 343,2 1,503 35,1 39,4
6 
13,1 33,0 7,0 - 3,0 3,02  
VIII Quadrat 289,0 1,188 21,5 24,6 21,8 3,0 5,0 91 3,0  17,0 
IX Oval 201,4 1,435 28,7 30,1
4 
9,9 25,5 6,0 - 1,0 3,04  
X Rund 197,4 1,02 15,8 15,9 15,8 7,9 0,5  1,0  16,0 
 
Die gewalzten Proben wurden anschließend mit drei verschiedenen 
Abkühlgeschwindigkeiten abgekühlt. Die erste resultierte aus der Abkühlung an 
ruhender Luft, die zweite aus den Bedingungen von mit Ventilatoren bewegter Luft und 
die dritte wurde mit Hilfe einer speziellen Wasser-Luft-Laborkühlanlage auf RT 
kontinuierlich eingestellt. Die Wasser-Luft-Laborkühlanlage ist im Bild 27 dargestellt. 
 
 
Bild 27: Anlage für beschleunigte Abkühlung des Institutes für Metallformung  
 
Zusätzlich zu den genannten Versuchen wurden zur Bestimmung des 
Ausgangsgefüges nach dem Wärmen, d.h. des ehemaligen Austenikorns, Proben im 
Ofen mit denselben Bedingungen gewärmt und anschließend im Wasser abgeschreckt. 
Sie wurden danach bei 180 °C für eine Stunde ausgelagert. Dies diente der besseren 
Ätzbarkeit der ehemaligen Austenitkorngrenzen. 
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Mechanische Eigenschaften 
Im Zugversuch wurden die mechanischen Eigenschaften  der einzelnen Walzproben 
ermittelt. Der Zugversuch wurde nach DIN EN 10002-1, Ausgabe 2001, mit 
Rundzugproben (Probe c) der Abmessung Ø 6 mm und einer Messlänge von 30 mm 
durchgeführt. Dafür  sind die runden Walzproben (16 mm) auf Ø 6 mm im Prüfbereich 
abgedreht worden.  
 
Für jeden Zustand sind jeweils drei Proben gezogen und das Ergebnis gemittelt 
worden. Im Falle größerer Ergebnisstreuung wurden zusätzlich weitere zwei Proben 
gezogen und das Ergebnis mit dem maximalen und minimalen Wert ist bei der 
Ermittlung des Mittelwertes unberücksichtigt  geblieben. 
 
Qualitative Untersuchungen zur Schwingfestigkeit an Luft und im korrosiven Medium 
Diese qualitativen Untersuchungen wurden an der TU Perm entsprechend der 
Vorgaben der Rohölindustrie durchgeführt. Für beide Untersuchungsarten – an Luft und 
im korrosiven Medium, wurden alle 7 Stahlsorten, die mit verschieden Endwalz-
temperaturen ausgewalzt und an ruhenden Luft abgekühlt  worden sind,  getestet und 
analysiert. 
 
Die Schwingfestigkeit an Luft ist entsprechend der russischen Norm für Gestänge von 
Rohölpumpen ИМАШ-059.01 geprüft worden. Der Norm nach werden je drei Proben 
(Abmessung der einzelnen Proben s. Bild 28) mit einer Mutter aus Konstruktionsstahl 
C45 zusammengeschraubt und mit einer maximalen Zugspannung von 400 MPa 
kurzfristig belastet und danach vollständig entlastet. Die Belastungsfrequenz betrug  3 




Bild 28: Abmessung der einzelnen Proben für Dauerschwingfestigkeitsunter- 
             suchung (oben); Probenzusammenbau für den Versuch (unten) 
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Bild 29: Schematische Darstellung des Lastwechsels 
 
Die Zahl der Wechselzyklen der höchst belasteten Teile eines im Ölfeld eingesetzten 
Stahls  die erreicht werden muss, liegt bei 106. Die Prüfung wurde an einer 
Universalprüfmaschine des Typs EUS-20 durchgeführt. 
 
Die Untersuchungen zur Schwingfestigkeit in einer wässrigen 3 % NaCl-Lösung wurden 
ebenfalls  an der TU Perm nach den Vorgaben der Rohölindustrie durchgeführt. Die 
Probenform und die einzelnen Abmessungen sind im Bild 30 dargestellt. Dem Medium 
ist ausschließlich der Messbereich ausgesetzt. Dieser ist mit Dichtungen von den 
Probeneinspannungen, die keine Berührung mit dem wässrigen Medium hatten, isoliert. 
Mit diesem Verfahren wurden Proben aller Stähle in der Gesamtzahl von 42 untersucht. 
 
Bild 30: Probe für Korrosionsermüdungstests  
 
Die Prüfungen bis zum Bruch erfolgten mit der Belastung von 220 bis 380 MPa in 
Schritten von 20 bzw. 40 MPa mit einer Frequenz von 50 Hz. Begonnen wurde bei der 
geringsten Belastung. Abhängig von dem Prüfergebnis, betreffend die erreichte Zahl 
der Zyklen, sind die nachfolgenden Belastungen entweder in Schritten von 20 
(geringere Zahl von erreichten Zyklen) oder 40 MPa bei der Zyklenanzahl von 





In den Bildern A1-A7 im Anhang sind die Berechnungsergebnisse mit den 
Softwarepaketen ChemSage und ThermoCalc für den Temperaturbereich von 700 bis 
1400 °C zusammengestellt. In der Tabelle 16 sind die Ergebnisse zum gelösten Anteil 
der Elemente Al, Nb, V und B für eine Temperatur von 1150 °C zusammengefasst. 
Zudem wurde die Menge an freiem Stickstoff des jeweiligen Versuchsstahles, die 
ebenfalls den Berechnungsergebnissen zu entnehmen ist, mit angegeben. Die 
quantitativen Aussagen über die Art und die Größe von nicht gelösten Ausscheidungen 
sowie deren Verteilung kann den Berechnungsergebnissen nicht entnommen werden. 
 
Tabelle 16: Gelöster Anteil der Elemente V, Nb, B, Al, N für die Temperatur von 
1150 °C nach ThermoCalc und ChemSage-Berechnung 
Gelöster	  Anteil	  nach	  ThermoCalc	  in	  %	  des	  Gesamtanteils	  
	  	   V1	   V2	   V3	   V4	   V5	   V6	   V7	  
V	   100	   100	   100	   100	   100	   100	   100	  
Nb	   50	   47	   51	   32	   32	   50	   100	  
B	   8	   8	   7	   8	   8	   8	   11	  
Al	   100	   100	   100	   100	   100	   100	   100	  
N	   63	   62	   57	   60	   38	   63	   52	  
	   	   	   	   	   	   	   	  
Gelöster	  Anteil	  nach	  ChemSage	  in	  %	  des	  Gesamtanteils	  
	  	   V1	   V2	   V3	   V4	   V5	   V6	   V7	  
V	   98	   98	   99	   98	   99	   99	   100	  
Nb	   43	   45	   50	   30	   35	   50	   100	  
B	   5	   5	   4	   5	   6	   5	   9	  
Al	   100	   100	   100	   100	   100	   100	   100	  
N	   67	   65	   58	   62	   38	   66	   52	  
 
Die Ergebnisse in den Diagrammen zeigen, dass unabhängig von der verwendeten 
Software die Gleichgewichte für die Elemente Al, Nb und B ähnliche Tendenz bezüglich 
der ausgeschiedenen oder aufgelösten Anteile aufweisen. Die Elemente Al, Ni, Mn und 
V sind vollständig in Lösung. Dagegen sind Nb, B und N Teilweise ausgeschieden. Dies 
ist abhängig von Legierungskonzept und der Wärmtemperatur. Erkennbare 
Unterschiede sind beim Verlauf der Auflösungskurven für  V-Ausscheidungen und 
teilweise von Al-Ausscheidungen feststellbar. Das Endergebnis bei einer 
Wärmtemperatur von 1150 °C ist allerdings davon nicht berührt, da eine vollständige 
Auflösung von Ausscheidungen dieser Elemente bei der genannten Temperatur erfolgt.  
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Betrachtet man die Elemente Nb und B, so beginnen sich deren Ausscheidungen 
oberhalb von 800 °C aufzulösen. Diese werden stahlabhängig beim Nb oberhalb von 
1200 °C im Bereich zwischen 1220 und 1280 °C und beim B oberhalb 1300 °C im 
Bereich zwischen 1320 und 1400 °C vollständig aufgelöst. Eine Ausnahme bildet der 
Stahl 7, bei dem das Element Nb bereits im Bereich um 1050 °C vollständig in Lösung 
ist.  
 
Bei Al beginnt der Auflösungsvorgang bereits im Zweiphasengebiet (α-γ mit Karbiden) 
unterhalb von 700 °C. Der gelöste Anteil bei 700 °C ist stahlabhängig und erreicht 
Werte zwischen 5 und 70 %. Die vollständige Auflösung ist ebenfalls von der 
Zusammensetzung abhängig und findet im Temperaturbereich zwischen 1020 bis 1150 
°C statt. 
 
Bei V-Ausscheidungen werden die Berechnungsergebnisse der Software ChemSage 
zugrunde gelegt. Demnach sind bei 700 °C rd. 90 % des Elements ausgeschieden. Sie 
werden temperatur- und stahlabhängig im Bereich von 1100 bis 1150 °C vollständig 
aufgelöst. Eine Ausnahme bildet der Stahl V7, bei dem bereits bei Temperaturen 
oberhalb von 900 °C der gesamte V-Gehalt in Lösung ist.  
 
Die Art der Verbindung kann anhand der Verläufe der Auflösungskurven der Elemente 
C und N, die aufgrund ihrer hohen Affinität die Partner zur Bildung von Ausscheidungen 
von Al, B, Nb, d V sind, abgeschätzt werden. Während beim B und Al es sich in dem 
betrachteten Temperaturbereich im Wesentlichen um Nitride handelt, bilden Nb und V 
Karbonitride. Die genaue Zusammensetzung der Karbonitride wird in Rahmen dieser 
Arbeit nicht betrachtet. Die Karbonitridbildung trifft auf die Stähle V1 bis V6 zu. Beim 
Stahl V7 bildet das Element Nb hauptsächlich Nitride. Nur geringe Anteile an 
Kohlenstoff sind dem Element Nb zuzuordnen. Das Element V scheidet sich bei diesem 
Stahl vorwiegend als Karbid aus. Unregelmäßigkeiten sind beim Al festzustellen. Die 
Unstetigkeit im Verlauf der Auflösungskurve deutet auf Umlagerung des Stickstoffes 
von AlN zu einer anderen Ausscheidungsart.  Die vollständige Auflösung von AlN 
spiegelt sich in dem N-Kurvenverlauf wieder.  
 
Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass nach dem Wärmen bei 1150 °C die 
Gehalte an Elementen Al und V vollständig in Lösung sind. Dagegen sind bei den 
Elementen Nb bzw. B mit Ausnahme des Stahles V7 noch merkliche Anteile von 50 % 
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bzw. 90 % des gesamten Gehaltes als Ausscheidungen in der Matrix vorhanden. Es 
handelt sich dabei um Nitride, da der Stickstoff gebunden ist.  
 
V.2 Austenitkorndurchmesser nach dem Wärmen 
 
In der Tabelle 17 sind für die einzelnen Stähle die Ergebnisse zur Bestimmung des 
mittleren Korndurchmessers des ehemaligen Austenits mit dem Linienschnittverfahren 
zusammengestellt.  
 
Tabelle 17: mittlerer Austenitkorndurchmesser nach dem Wärmen 





180 165 210 105 234 265 315 
 
Die Stähle wiesen nach dem Wärmen unterschiedliche mittlere 
Austenitkorndurchmesser auf. Das feinste Korn mit einem mittleren Durchmesser von 
ca. 105 µm hatte nach dem Wärmen der Stahl V4 und die gröbste Kornstruktur mit ca. 
300 µm zeigte der Stahl V7 auf. Bei den Stählen V6 und V7 wurde zudem eine stark 
ausgeprägte Inhomogenität in der Verteilung der Austenitkorndurchmesser beobachtet. 
Es traten zeilenartig unterschiedlich große ehemalige Austenitkörner auf. Dies ist mit 




Die Ergebnisse zur Entfestigungskinetik sind in den Bildern A8-A14 im Anhang 
dargestellt. Aufgetragen ist der jeweilige Entfestigungsbetrag nach dem ersten Stich bei 
den Endumformtemperaturen von 900 und 800 °C sowie die Entfestigung nach dem 
zweiten Stich bei gleichen Endumformtemperaturen in Abhängigkeit von der Haltezeit.  
 
Die Bilder A8-A14 zeigen, dass mit Ausnahme des Stahles 7 und teilweise des Stahles 
V6 die Entfestigung bei den untersuchten Stählen sehr träge abläuft. Es sind zwar bei 
allen Stählen merkliche Unterschiede zwischen den Umformtemperaturen von 900 und 
800 °C erkennbar, die liegen jedoch im Falle der höheren Umformtemperatur bei den 
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Stählen V1 bis V5 erst bei Haltezeiten von mehr als 10 s im Bereich von 30 %. Bei der 
tiefen Endumformtemperatur von 800 °C zeigen die Stähle V1 bis V6 sehr geringe 
Entfestigungsbeträge, die selbst bei Haltezeiten von 20 s im Bereich von 20 % und 
weniger  betragen. 
 
Beim Stahl V6 bewirkt die Erhöhung der Umformtemperatur auf 900 °C eine 
Beschleunigung der Entfestigung, so dass bis zu 5 s etwa 40 % der aufgebrachten 
Verfestigung abgebaut sind. Mit steigender Haltezeit erhöht sich dieser Betrag. 
 
Der Stahl V7 ist entfestigungsfreudiger, da  bei 900 °C unmittelbar nach der Umformung 
(Haltezeit 1 s) bereits mehr als 65 % und nach 10 s Haltezeit die gesamte Verfestigung 
(100 %) abgebaut wird. Bei 800 °C scheint jedoch die Entfestigung langsam zu 
verlaufen. Die Entfestigung des Stahles V7 bei dieser Temperatur entspricht dem 
Entfestigungsbetrag der anderen Stähle, die bei einer um 100 K erhöhten Temperatur 
(900°C) warm umgeformt wurden. 
 
Fasst man die Ergebnisse der Entfestigung zusammen, so kann eine Reihenfolge der 
Stähle bezüglich ihrer Neigung zur Entfestigung gebildet werden: 
 - Stähle V7 und V6 (mit erhöhter Neigung zur Entfestigung) 
 - Stähle V1, V2, V3, V4 (mit sehr geringer Entfestigung) 
 - Stahl V5 (unabhängig von der Umformung verfestigt) 
Dies ist weitgehend davon unabhängig, ob mit einem oder mit zwei Stichen umgeformt 
wurde. 
 
V.4 Umwandlungskinetik (UZTU Schaubilder) und Gefügeausbildung 
V.4.1 Umwandlungskinetik 
 
In den Bildern A15-A25 im Anhang sind die Umwandlungsdiagramme mit 
vorausgegangener Umformung für die einzelnen Versuchsstähle zusammengestellt (s. 
Anhang). Zusätzlich dazu sind beim Stahl 4 die Einflüsse der Wärm- und 
Endumformtemperatur auf die Umwandlungskinetik geprüft (s. Bild A19-A21) und beim 
Stahl 2 bzw. Stahl 7 die Einflüsse der Wärmtemperatur bzw. der Endumformung auf 
dasselbe untersucht worden (s. Bilder A16, A17, A24, A25). Aus den Diagrammen 
können  die Kühlbedingungen für die drei verschiedenen Abkühlungsarten (ruhende 
Luft, bewegte Luft, Wasser-Luftgemisch) entnommen werden. 
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In den UZTU-Schaubildern sind die Temperatur-Zeit-Bereiche für die Existenz der 
verschiedenen Phasen bei der kontinuierlichen Abkühlung aus der Umformhitze  
dargestellt. Jeder Abkühlkurve sind die Härtewerte HV10, die an abgekühlten 
Dilatometerproben gemessen worden sind, zugeordnet. Auf diese Weise können die zu 
erwarteten Festigkeitskennwerte an gewalzten und mit geregelter Abkühlung 
hergestellten Proben abgeschätzt und mit den gemessenen Eigenschaften verglichen 
werden. 
 
Das Umwandlungsverhalten der einzelnen Versuchsstähle unterscheidet sich vor allem 
bezüglich der Ausprägung des Ferritgebietes. Die Bereiche des Perlits stellen weitere 
Merkmale dar, während beim Bainit und Martensit nur geringe Veränderungen in den 
Existenzbereichen dieser Phasen bei allen Stählen auftraten.  
 
Beim Basisstahl V1, der eine starke Neigung zur Ferritbildung aufweist, konnten 
Ferritspuren bereits bei schneller Abkühlung mit ca. 30 K/s festgestellt werden. Der 
Beginn der Ferritbildung setzt bei diesen Abkühlgeschwindigkeiten bei Temperaturen 
um 600 °C ein und bei langsamer Abkühlung von 10 K/min beginnt die 
Ferritumwandlung bereits unterhalb von 800 °C. Zwischen 550 °C und 585 °C beginnt 
sich der Bainit zu bilden. Erst ab einer Abkühlgeschwindigkeit von 2 K/s und kleiner ist 
bei dem Stahl V1 Perlit neben Anteilen an Ferrit, Bainit und Spuren an Martensit zu 
erwarten. Martensit begleitet das Gefüge immer. Selbst bei einer verzögerten 
Abkühlung mit 10 K/min wurden Martensitspuren beobachtet. Die Ms-Start-Temperatur 
liegt zwischen 200 und  420 °C.  
 
Die Umwandlungskinetik aller Stähle unter Berücksichtigung der Besonderheiten beim 
Auftreten der einzelnen Phasen soll hier kurz zusammengefasst werden: 
 
 Ferrit: 
Die Versuchsstähle V3, V4 und V5 weisen selbst bei schneller Abkühlung  mit ca.  70 
bis 90 K/s Ferrit auf. Der Ferrit beginnt sich bei Abkühlgeschwindigkeiten von ca. 30 K/s 
bereits bei 700 °C zu bilden und beim Stahl V5 setzt die Ferritumwandlung erst um 600 
°C an. Die Stähle V2 und V6 und V7 sind bezüglich der Ferritumwandlung träger. 
Entsprechend der genannten Reihenfolge verzögert sich die Tendenz zu 
Ferritumwandlung. Beim Stahl V7 trat der Ferrit erst bei einer Abkühlung von 2 K/s und 
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kleiner auf. Sonst weist dieser Stahl bainitische Matrix auf. Die Stähle V6 und V2 
benötigen bereits geringfügig höhere Abkühlgeschwindigkeit, die eher einer 
beschleunigten Luftkühlung entspricht, um den Ferrit zu unterdrücken. Beim Wasser-
Luft-Gemisch mit einer Kühlgeschwindigkeit von 10 K/s sind nur bei den Stählen V3 und 
V4 merkliche Anteile an Ferritphase zu erwarten. 
 
 Bainit: 
Der Temperaturbereich, in dem die Bainitphase auftreten kann, ist bei hohen 
Abkühlgeschwindigkeiten nahezu bei allen Stählen gleich. Bainit beginnt sich bei 
Temperaturen unterhalb von 600 °C zu bilden. Das Ende der bainitischen Umwandlung 
liegt im Bereich von etwa 400 °C. Unterschiede sind erst bei langsamer 
Abkühlgeschwindigkeit an Luft erkennbar.  
 
 Perlit: 
Die Stähle V3 bis V6 zeigen ein unterschiedliches Verhalten im Bereich der Perlit-
umwandlung auf. Die Perlitphase wurde bei Stählen V3 bis V5 erst bei langsamer 
Abkühlung von weniger als 4 K/s beobachtet. Bei den restlichen Stählen tritt Perlit nur 
bei Kühlgeschwindigkeiten kleiner 2 K/s auf. Danach kann, wie das bei den Stählen V2 
bis V4 der Fall ist, diese Phase massiv auftreten. 
 
 Martensit: 
Martensit begleitet immer das Gefüge der Versuchsstähle. Die Ms-Starttemperatur liegt 
bei allen Stählen im Bereich zwischen 200 und 420 °C. Sie ist insbesondere bei 
geringen Abkühlgeschwindigkeiten legierungsabhängig. Das trifft auf die Stähle V2 bis 
V4 zu. 
 
Einfluss der Wärmtemperatur und der Endumformtemperatur auf die Umwandlungs-
kinetik  
Der Einfluss der Wärmtemperatur auf die Umwandlung wurde am Beispiel der Stähle 
V2 und V4 ermittelt. Nach dem Wärmen bei höherer Temperatur von 1200 °C und einer 
Endumformtemperatur von 850 °C (Bild A17 und Bild A21) reagieren die ausgewählten 
Stähle nur geringfügig auf diese Veränderung. Die Schaubilder unterschieden sich nicht 
wesentlich von denen nach dem Wärmen bei 1150 °C. Die einzelnen Phasen traten bei 





Einfluss der Endumformtemperatur 
Die Erhöhung der Endumformtemperatur von 850 °C auf 900 °C bei einer 
Wärmtemperatur von 1150 °C (s. Bild A19, A20 und Bild A24, A25) beeinträchtigt 
merklich die Kinetik der Ferritbildung und zum Teil die der Bainitbildung. Beide werden 
im Falle der Versuchsstähle V4 und V7 hin zu langsamer Abkühlgeschwindigkeit und 
tieferen Temperaturen verschoben. 
 
Härte HV10 
In der Härte unterscheiden sich alle Stähle merklich voneinander. Die geringste 
Härtewerte HV10 von etwa 314 bis 348 weist der Stahl V4 und die maximalen Werte 
von 450 bis 467 wurden bei den Stählen V6 und V1 gemessen. Dicht daran reihen sich 
die Stähle V2 und V7. Dies gilt für die höchsten Abkühlgeschwindigkeiten um 70 K/s. 
Bei der verzögerten Abkühlung mit 10 K/min ist ebenfalls der Stahl V4 mit HV10 von 
159 bis 174 der Weichste und die Stähle V7, V6 und V1 sind die mit den höchsten 
Härtewerten. Eine Anhebung der Endumformtemperatur von 850 auf 900 °C führt beim 
Stahl V7 zur merklichen Erhöhung der Härte und beim Stahl V4 fällt diese sogar 
geringfügig ab. Die Erhöhung der Wärmtemperatur hat bei den Stählen V4 und V2 
keinen signifikanten Einfluss auf die Härte. Diese bleibt im Vergleich zu 
Wärmtemperatur von 1150 °C auf einem vergleichbaren Niveau.  
 
V.4.2 Gefügeaufbau von Walzproben nach dem Warmwalzen und dem Abkühlen 
auf Raumtemperatur 
 
Die lichtmikroskopischen Aufnahmen der Umwandlungsgefüge von Walzproben aller 
Stähle sind zwecks Vergleichs mit einer Vergrößerung von 200:1 im Anhang in den 
Bildern A26-A32 gezeigt. Die quantitative Auswertung des Ferritanteils und des 
Ferritkorndurchmessers sowie der Ferritkorngröße ist der Tabelle A1 im Anhang zu 
entnehmen. Die Aufnahmen und die Auswerteergebnisse gelten für konstante 
Wärmtemperatur von 1150 °C, für Endumformtemperaturen 900, 850 und 800 °C sowie 
Abkühlung an ruhender Luft (1,5 K/s) oder mit Luftdusche (ca. 5 K/s) bzw. mit Wasser -






Die lichtmikroskopische Auswertung stößt an ihre Grenzen. Insbesondere die feinsten 
Gefügefraktionen konnten optisch nicht aufgelöst werden. Daher wurden zum Ferrit alle 
Körner mit polygonaler Form, die sich in der Größe merklich von der Matrix 
unterschieden, zugeordnet. Im Bereich der Matrix wurde zwischen dem feinstlamellaren 
Perlit (nicht auflösbar), im folgenden Sorbit genannt, und dem groblamellaren Perlit 
unterschieden. Die unregelmäßige und feine Kornstruktur wurde als Bainit eingestuft. 
 
Allen Versuchsstählen gemeinsam sind folgende Tendenzen beobachtet worden: 
Merkliche Unterschiede im Gefügeaufbau sind bereits auch ohne Beachtung der 
Umformtemperatur zwischen den einzelnen Abkühlarten erkennbar. Mit geringer 
werdender Umformtemperatur und einer Abkühlung an ruhender Luft nimmt bei den 
Stählen die Neigung zur Ferritumwandlung zu. Der Anteil an Ferrit steigt. Die 
Ferritkörner werden mit geringerer Endumformtemperatur entweder vergleichbar oder 
feiner. Höhere Abkühlgeschwindigkeiten wirken sich bei denselben Stählen deutlich 
stärker auf die Feinkörnigkeit aus als die Endumformtemperatur. Bei Stählen mit 
vorwiegend Bainit (V6 und V7) ist der Einfluss der Endumformtemperatur und der 
Abkühlgeschwindigkeit lichtmikroskopisch nicht erkennbar und deshalb nicht eindeutig 
zu klären. Es zeichnet sich zuerst (Endumformung bei 900 und 850 °C) eine 
Vergröberung bei der Abkühlung mit Wasser-Luft-Gemisch ab. Dies ist allerdings dem 
Auftreten von gröberem Bainit zuzuordnen. 
 
Die o.g. Tendenzen werden am Beispiel ausgewählter Stähle (Basisstahl V1, V2 und 
V6) beschrieben. 
 
Basisstahl V1 und Versuchsstahl V2 
Beide Stähle gehören zur ferritisch/perlitischen Gruppe, die für Langprodukte mit 
größeren Querschnitten eingesetzt wird und bis jetzt aus der Walzhitze an ruhender  
Luft abgekühlt werden. Der Basisstahl V1 unterstreicht die o. g. Tendenzen. Bei einer 
ruhenden Luftabkühlung nehmen die Anteile des Ferrits mit sinkender 
Endumformtemperatur zu. Diese sind in eine Matrix bestehend aus Bainit und Spuren 
von Perlit eingebettet. Die Gefügeanteile ändern sich mit steigender 
Abkühlgeschwindigkeit. Die grobe Ferritfraktion wird nahezu vollständig unterdrückt. Es 
treten in geringerer Menge feinste Ferritkörner, eingebettet in bainitische Matrix, auf.  
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Versuchsstahl V2 bestätigt die Gefügeentwicklung des Basisstahles. Der Unterschied 
besteht im Ferritanteil, der beim Basisstahl höher als beim Stahl V2 ausfällt. 
 
Versuchsstahl V6 
Das Gefüge dieser Stahlsorte ist vorwiegend bainitisch. Nach einer Umformung bei 900 
°C und Abkühlung an ruhender Luft weist dieser Stahl banitische Matrix auf. In diese 
Matrix sind geringe Anteile an Ferrit eingebettet. Das Gefüge ist sehr fein und wird nur 
geringfügig durch niedrigere Endumformtemperaturen weiter verfeinert. Eine intensivere 
Abkühlung mit Wasser-Luft-Gemisch verstärkt die Bainitbildung. Diese Abkühlung führt 
zum Teil zum Auftreten des Martensits, der inselförmig in die bainitische Matrix 
eingebaut wird. Ferrit wird bei erhöhter Abkühlgeschwindigkeit nicht mehr beobachtet. 
 
V.4.2.2 Quantitative Gefügeauswertungen von Walzproben  
 
Bei dieser Auswertung wurden Ferritanteile ermittelt und die mittleren 
Ferritkorndurchmesser bestimmt. Letzteres trifft auf die gröbere Ferritkornphase zu. Bei 
Gefügen, die feinstkörnig waren, ist im Lichtmikroskop aufgrund des großen 
Bestimmungsfehlers keine Korngrößenbestimmung vorgenommen worden. Die 
mittleren Korndurchmesser  lagen in diesen Fällen im Bereich von unterhalb 1 µm. In 
der Tabelle A1 im Anhang sind die Ergebnisse der Gefügeauswertung 
zusammengestellt. 
 
V.5 Mechanische Eigenschaften  
 
Im unteren Teil der Tabelle A2 im Anhang sind die geforderten mechanischen 
Eigenschaften des Basisstahles nach Norm (API) und die Mittelwerte der Versuchs-
stähle zusammengestellt, d. h. die Dehngrenze Rp02, die Zugfestigkeit Rm, das 
Streckgrenzenverhältnis Rp02/Rm, die Gesamtdehnung A5 und die Brucheinschnürung Z, 
zugeordnet der Endwalztemperatur und der Kühlungsart. In den Diagrammen in 




Bild 31: Einfluss von Endwalztemperatur und Abkühlgeschwindigkeit auf die 
   Zugfestigkeit 
 
Bild 32: Einfluss von Endwalztemperatur und Abkühlgeschwindigkeit auf die 
   0,2-Dehngrenze 
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Bild 33: Einfluss von Endwalztemperatur und Abkühlgeschwindigkeit auf die 
   0,2-Dehngrenze/Zugfestigkeit-Verhältnis 
 
Bild 34: Einfluss von Endwalztemperatur und Abkühlgeschwindigkeit auf die 
             Gesamtdehnung A5 
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Bild 35: Einfluss von Endwalztemperatur und Abkühlgeschwindigkeit auf die 
             Brucheinschnürung 
 
Die unterschiedlichen Legierungskonzepte und die Variation der Umformbedingungen 
haben zu einem breiten Spektrum der mechanischen Eigenschaften geführt.  
 
Die Dehngrenzen aller Versuchsstähle liegen im breiten Bereich zwischen ca. 530 und 
1100 MPa. Dies trifft auch auf die Zugfestigkeit zu, die mit ca. 660 und den höchsten 
Werten von 1580 MPa ermittelt wurde. Das Verhältnis Rp02/Rm ist für diese Stahlsorten 
mit Werten zwischen 0,57 bis 0,82 sehr günstig. Die Gesamtdehnung erreicht Werte 
zwischen 11 bis 25%. Gleichfalls hohe Werte sind für die Brucheinschnürung ermittelt 
worden. Sie liegen im Bereich zwischen 40 und 70 %.  
 
Die Stähle lassen sich hinsichtlich der steigenden Festigkeitskennwerte in drei Gruppen 
einteilen. Die Stähle V3, V4 und V5 bilden die erste Gruppe, die Stähle V1 und V2 die 
zweite und die Stähle V6 und V7 die dritte Gruppe mit der höchsten Festigkeit. Die erste 




Dieser Stahl weist als Vertreter der ferritisch/perlitischen Stähle bei Luftabkühlung die 
höchsten Festigkeitskennwerte im Falle des Walzens mit 900 °C Endwalztemperatur 
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auf. Geringere Endwalztemperaturen und Luftabkühlung führen zu niedrigeren 
Dehngrenzen. Die Zugfestigkeit bleibt auf gleichem Niveau von 1100 MPa. Höhere 
Abkühlgeschwindigkeit führt zu merklicher Steigung der Festigkeitskennwerte Rp02 und 
Rm. Die Dehngrenze liegt zwischen 820 und 850 MPa und die Zugfestigkeit zwischen 
1200 und ca.1230 MPa. 
 
Die Werte der Gesamtdehnung bleiben bei der Endwalztemperatur von 900 °C 
unabhängig von der Kühlungsart auf einem vergleichbaren Niveau. Mit Absenkung der 
Endwalztemperatur nimmt die Gesamtdehnung zu. Dies trifft auf die Luft- und 
Luftduschen-Kühlung zu. Bei Wasser – Luft-Gemisch mit 10 K/s bleibt die Dehnung 
unabhängig von der Endwalztemperatur. Die Brucheinschnürung nimmt bei hoher 
Endwalztemperatur von 53 %  (Luftkühlung) bis auf  ca. 60 % bei 5 K/s (Luftdusche) 
und  auf 57 % bei 10 K/s zu. Niedrigere Endwalztemperaturen führen zur Erhöhung der 
Brucheinschnürung bei der Luftabkühlung und bei Einsatz der Luftdusche bleibt die 
Brucheinschnürung nahezu unabhängig von den gewählten Endwalztemperaturen. 
Steigt die Abkühlgeschwindigkeit auf 10 K/s, so verschlechtert sich die 
Brucheinschnürung und erreicht bei der Endwalztemperatur von 800 °C den Wert von 
ca. 53 %.  
 
Versuchsstähle  
Der Stahl V2 ist bezüglich der mechanischen Eigenschaften vergleichbar mit dem 
Basis-Stahl. Die Festigkeitskennwerte liegen rd. 20 MPa niedriger als beim Basis-Stahl. 
 
Stähle V3 bis V5 sind hinsichtlich der Dehngrenze und Zugfestigkeit grundsätzlich 
weicher als Basis-Stahl V1. Sie bilden mit der Dehngrenze und der Zugfestigkeit von 
Rp02 ca. 530 MPa bzw. 680 MPa und Rm ca. 715 MPa bzw. 1100 MPa eine Reihenfolge 
V4, V3 und V5. Sie weisen aber höhere Gesamtdehnung als der Basis-Stahl auf. 
Während die Brucheinschnürung des Stahles V4 und zum Teil des Stahles V5 im 
Bereich von 52 bis 70 % liegt, wurden für Stahl V3 Werte zwischen 40 und ca. 49 % 
ermittelt.  
 
Höchste Dehn- und Zugfestigkeitswerte erreichten die Stähle V6 und V7. Beide Stähle 
reagieren merklich auf die Abkühlgeschwindigkeit. Beim Stahl V6 ist diese jedoch 
stärker ausgeprägt als beim Stahl V7. Die Spitzenwerte der Dehngrenze zwischen 820 
und 1100 MPa sind beim Stahl V6 bestimmt worden. Die Spitzenwerte der Zugfestigkeit 
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liegen für alle Umformbedingungen des selben Stahls zwischen 1250 und 1580 MPa. 
Trotz der hohen Festigkeit ist die Gesamtdehnung von 11 bis ca. 15 % als gut zu 
bewerten. Das trifft auch auf die Brucheinschnürung zu, die oberhalb von 50 % liegt. 
Der Stahl V7 weist bei den einzelnen Bedingungen Brucheinschnürungen auf, die 
geringfügig den Wert von 50 % unterschreitet. Dennoch ist deren Festigkeit auf sehr 
hohem Niveau und daher ist dieser Stahl für andere Anwendungen, insbesondere im 
Bereich des Fahrzeugbaues, von besonderer Bedeutung. 
 
V.6 Qualitative Untersuchungen zu Schwingfestigkeit an Luft und im korrosiven 
Medium 
 
In der Tabelle 18 sind die Ergebnisse der Untersuchungen zur Schwingfestigkeit 
zusammengestellt. Sie wurden qualitativ bewertet. Mit + wurden die Stähle  bewertet, 
bei denen die Forderungen, bezogen auf die Ergebnisse der 
Dauerschwingfestigkeitstests, erfüllt worden sind. Mit ++ wurden jene Stähle  bewertet, 
deren Ergebnisse, bezogen auf die Forderungen, weit übertroffen worden sind. Mit – 
wurde der Stahl V4 bewertet, da er die Forderungen nicht erfüllt hat. 
 
Tabelle 18: Ergebnisse der Dauerfestigkeitsuntersuchungen 
Stahl Dauerfestigkeit an Luft Schwingfestigkeit in wässriger 3% NaCl-Lösung 
V1 ++ ++ 
V2 ++ ++ 
V3 + + 
V4 - - 
V5 + + 
V6 ++ ++ 
V7 ++ + 
 
Der Tabelle kann entnommen werden, dass die Stähle V1, V2 und V6 die Tests an Luft 
und im korrosiven Medium sehr gut bestanden haben. Die Stähle V3, V5 und V7 haben 




VI Kritische Betrachtung der Ergebnisse 
 
Die Untersuchungen zum Einfluss der Umformbedingungen beim TM-Walzen auf den 
Gefügeaufbau und die mechanischen Eigenschaften werden nachfolgend kritisch 
betrachtet. Diese Betrachtung soll die Gültigkeit der Erkenntnisse aus Sicht des 
Werkstoffaufbaues und der statistischen Belegung der einzelnen Untersuchungen 
verdeutlichen. Sie wird entsprechend der Reihenfolge der Ergebnisse angesprochen. 
 
Die Berechnungen zu Ausscheidungs- und Lösungsverhalten im Zuge der Erwärmung 
wurden mit den konventionellen Software-Paketen durchgeführt,die auf Basis von 
thermodynamischen Kennwerten aufgebaut sind. Sie geben einen Überblick über den 
von der Temperatur abhängigen Lösungszustand, der sich bei Gleichgewichtsbedingun-
gen einstellt. Nicht alle Legierungselemente werden bei den Berechnungen mit 
berücksichtigt. In dem untersuchten Fall trifft das auf das Legierungselement Cr zu. 
Dieses Legierungselement kann ggf. das Ausscheidungsverhalten von anderen 
Elementen,  die Karbide bilden, beeinflussen. Dennoch sind die Ergebnisse, was das 
Wärmen betrifft, korrekt, da die Cr(CN) sich bis 1050 °C auflösen und die 
Wärmtemperatur mit 1150 °C oberhalb dieser Temperatur lag.  
 
Das statische Entfestigungsverhalten wurde bei ausgewählten Umformbedingungen 
geprüft. Es sollte die Tendenzen in der Entfestigung der verschiedenen 
Legierungskonzepte vermitteln. Die maximale Haltezeit von 20 s entspricht einer 
möglichen Transportzeit zwischen letztem Walzstich und Kühlbett. 
 
Die Untersuchungen zum Umwandlungsverhalten sind bezüglich der Gefügebestand-
teile mit lichtmikroskopischen Gefügeuntersuchungen abgeglichen. Auf diese Weise 
geben die Umwandlungsschaubilder die Informationen über den Einfluss der Abkühlge-
schwindigkeit auf den Gefügeaufbau korrekt wieder. Einschränkungen ergeben sich aus 
dem Betrag der Umformung, der im Falle des betrieblichen Walzens höher ausfällt. Da 
jedoch dieser oberhalb einer Verfestigung von ϕ = 0,3 einen immer geringeren Einfluss 
ausübt (asymptotischer Verlauf), entsprechen die Ergebnisse mit hoher 
Wahrscheinlichkeit den Bedingungen in der Anwendung. Die Einschränkungen 
betreffen den Einfluss der Umformgeschwindigkeit auf die Entfestigungsvorgänge. 
Steigende Umformgeschwindigkeit vermindert den Anteil an dynamischer 
Rekristallisation. Dementsprechend erhöht sie den Anteil der statischen 
 68 
Rekristallisation. Daher kann, infolge der Kumulation der Verfestigung, im Anschluss an 
die Umformung die Verfestigung bei einigen Stählen dennoch mit Hilfe der statischen 
Rekristallisation abgebaut werden. In diesem Fall ändert sich auch das 
Umwandlungsverhalten, indem die Ferritumwandlung zu längeren Zeiten verschoben 
wird. 
 
Die mechanischen Eigenschaften sind bei gleichen Versuchen mit 3 Proben belegt. 
Diese Zahl der Versuche ist gering. Sie ist aber dann zulässig, wenn die Ergebnisse 
nicht stark voneinander abweichen. In den Fällen, wo die Ergebnisse stärker streuten, 
wurden zusätzlich noch 2 weitere  Proben genommen und die Ergebnisse der Proben 
mit minimalen bzw. der maximale Werten wurden nicht mehr betrachtet. Daher sind die 
ermittelten Trends ausreichend abgesichert. 
 
Die Gefügeuntersuchungen erfolgten unter dem Lichtmikroskop bei 500- oder 1000-
facher Vergrößerung. Die Auflösung im Lichtmikroskop ist auf ca. 1 µm begrenzt. Alle 
Ferritkörner, die einzeln an der Grenze der jeweiligen Phasen oder in der Matrix 
auftraten und kleiner als 1 µm waren, sind daher bei der Bestimmung der Gefügeanteile 
unberücksichtigt  geblieben. 
 
Für die Bestimmung der mittleren Ferritkorngrößen wurden mindestens 100 Körner bei 
den o.g. Vergrößerungen herangezogen. Damit ist die Forderung hinsichtlich der 
statistischen Belegung, wie sie in der Norm zur Bestimmung des Korndurchmessers 
gefordert wird, erfüllt worden. Die mittleren Anteile sind an drei Positionen mit jeweils 
zwei Blickfeldern, verteilt über den Probenquerschnitt, berechnet worden. Dies gilt für 
den über den Querschnitt gleichmäßigen Gefügeaufbau, der bei allen Proben gegeben 
war.  
 
Die Schwingfestigkeit im korrosiven Medium ist aufgrund der langen Versuchsdauer mit 
jeweils 2 Proben für eine Bedingung belegt worden. Sie sollte entsprechend der Norm 
API 11B oder 11AX zuerst die grundsätzliche Eignung des Werkstoffes für diese Art der 
Anwendung zeigen. Die endgültige Prüfung erfolgt im Feldversuch, d.h. unter den 





VII Erörterung der Ergebnisse 
VII.1 Einfluss des Lösungszustandes auf den mittleren Austenitkorndurchmesser 
nach dem Wärmen 
 
Der mittlere Austenitkorndurchmesser, der sich nach dem Wärmen bei 1150 °C bei den 
Stählen V1 bis V7 einstellt, scheint ausschließlich von den Gehalten an den karbonitrid-
bildenden Elementen Niob bzw. von der Summe der Mikrolegierungsgehalte an Niob 
und Vanadin abzuhängen. Bild 36 stellt diese Abhängigkeit dar.  
 
Bild 36: Entwicklung des Austenitkorndurchmessers nach dem Wärmen bei  
   1150 °C in Abhängigkeit von den Mikrolegierungselementen Nb und V 
 
Das Ergebnis stimmt mit vielen Erkenntnissen aus der Literatur überein /u.a. Hulk-05, 
Speich/. Die Legierungsgehalte von Chrom, Nickel und Molybdän üben keinen 
signifikanten Einfluss auf den Korndurchmesser des ehemaligen Austenits nach dem 
Wärmen aus. Sie sind bei der Temperatur von 1150 °C bereits in Lösung und können 
daher das Kornwachstum beim Wärmen oberhalb der Lösungstemperatur nicht 
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VII.2 Lösungszustand und Entfestigungsverhalten 
 
Die Gehalte an Mikrolegierungselementen sind mit den Entfestigungsverläufen vergli-
chen worden. Entsprechend der Berechnungen ist das Element Vanadium immer 
weitgehend gelöst und das Element Niob ist zum Teil noch ausgeschieden (s. Tabelle 
16, Kap. 10.1). Die gelösten Anteile beeinträchtigen die Entfestigung. Dies ist auch bei 
den Stählen V1 bis V6 erkennbar. Sie zeigen eine geringe Entfestigung bei den 
geprüften Temperaturen von 900 und 800 °C. Nimmt man den Betrag von 30 % 
Entfestigung als reine Erholung an, wie das im Schrifttum von Jonas und Mavropolus 
vorgeschlagen wird, so findet bei den Stählen innerhalb einer Zeit von 5 s keine  
Rekristallisation statt. Das trifft auch auf längere Abkühlzeiten von bis zu 10 s und vor 
allem bei der tiefen Umformtemperatur von 800 °C zu. Auch der Stahl 7, der nur wenig 
Niob enthält, zeigt bei der tiefen Temperatur von 800 °C dasselbe Verhalten. Bei der 
höheren Umformtemperatur von 900 °C wird die Entfestigung vor allem bei den Stählen 
V1 bis V5 auf gleiche Weise gehemmt. Dies ist auf die aufgelösten Gehalte an 
Mikrolegierungselementen und zum Teil auf die verformungsinduzierten 
Ausscheidungen zurückzuführen. Der Nachweis für die verformungsinduzierten 
Ausscheidungen, der mit einem Plateau im Verlauf der Entfestigungskurve erkennbar 
wird, ist bei den kurzen Prüfzeiten nicht aufgetreten. Es ist zu erwarten, dass dieser erst 
bei längeren Zeiten auftritt. Dies wurde im Schrifttum mehrfach nachgewiesen /u.a. 
Medina/. 
 
Beim Stahl V7 werden die Entfestigungsvorgänge bei 900 °C aufgrund der geringen 
Niob Gehalte nicht gehemmt. Man kann davon ausgehen, dass selbst bei den 
Pausenzeiten von rd. 5 s eine weitgehende Entfestigung und eine damit verbundene 
nahezu vollständige Rekristallisation stattfinden wird.  
 
Unerklärt bleibt das Verhalten des Stahles V6 bei 900 °C. Trotz des Niob Gehaltes von 
0,066 % findet bereits bei einer Haltezeit von 10 s eine Teilentfestigung statt. Die ge-
ringe Wirkung von Niob zeigte sich bereits bei der Hemmung des Austenit-





VII.3 Einfluss der Entfestigung und der Legierung auf das Umwandlungsverhalten   
(UZTU-Schaubilder) 
 
Die Diagramme für die statische Entfestigung wurden für vorausgegangene Umformung 
bei Temperaturen von 900 und 800 °C ermittelt. Für die Umformtemperatur von 850 °C 
fehlten diese Diagramme. Daher wurde der Entfestigungsbetrag für diese 
Umformtemperatur anhand der Bilder A8-A14 abgeschätzt. Die Schätzung ergab, dass 
bei den Stählen V1 bis V5 nur geringe statische Entfestigung, d. h. ausschließlich 
Erholung nach dem Walzen stattfindet. Daher stellen die UZTU Diagramme der 
Stahlsorten V1 bis V5 ausschließlich den Einfluss der Legierungsgehalte der variierten 
Elemente dar. Diese wurden schon bei der Beschreibung des Umwandlungsverhaltens 
erörtert (s. Kap. V.4) 
 
Anders verhält sich der Stahl V7, der bei der Umformtemperatur von 850 °C 
wahrscheinlich merkliche Anteile an Entfestigung aufweisen wird. Dieser Stahl ist bei 
geringen Gehalten an Bor und Niob und fehlender Verfestigung prinzipiell 
umwandlungsträge. Die Hauptanteile der Umwandlungsprodukte sind Martensit und 
Bainit. Ferrit tritt praktisch nicht auf. Der Betrag der Verfestigung ist reduziert worden 
und damit kann die Austenit-Umwandlung in Ferrit aus einem weitgehend 
rekristallisierten Austenit erst bei verzögerter Abkühlung beginnen. Eine 
verfestigungsinduzierte Umwandlung in Ferrit, wie das bei den Stählen V1 und V5 der 
Fall ist, fand daher nicht statt. 
 
Der Stahl V6 der wahrscheinlich eine Teilentfestigung bei 850 °C aufweist, zeigt ein 
vergleichbares Umwandlungsverhalten wie Stahl V7. Möglicherweise fehlt der mit der 
Verfestigung begründete höhere energetische Zustand des Austenits, der die Ferritum-
wandlung fördern könnte oder ist das der hohe Boranteil, der die Ferritbildung 
unterdrückt. Daher wandelt der Stahl bei erhöhten Abkühlgeschwindigkeiten (bewegte 
Luft) in Bainit und Martensit um. Selbst bei langsamer Abkühlung an ruhender Luft sind 
nur geringe Anteile an Ferrit ermittelt worden.  
 
VII.4 Entfestigungszustand, Umwandlungsverhalten und Gefügeaufbau von 
Walzproben 
 
Der Vergleich zwischen den UZTU-Schaubildern (Bild A15 bis A25) und den jeweiligen 
Gefügen der gewalzten Proben der einzelnen Stähle (s. Bildtafeln A26-A32) zeigt eine 
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gute Übereinstimmung. Unterschiede betreffen die Bewertung der Gefügebestandteile 
im Bereich der Gehalte unterhalb von 5 %. 
 
 Für die drei Endwalztemperaturen und eine konstante Abkühlgeschwindigkeit soll der 
Einfluss der Verfestigung im Austenit auf die Umwandlungskinetik erkennbar sein. 
Allerdings sind die Unterschiede in den Verfestigungszuständen der Stahlsorten V1 bis 
V5 im Temperaturbereich zwischen 900 und 800 °C gering, so dass ein Trend zu 
feinerer Struktur nur in Verbindung mit der Abkühlgeschwindigkeit zu erkennen ist. Sie 
hat den dominierenden Einfluss auf den Gefügeaufbau. Unterschiede im Gefügeaufbau 
sind bei den unterschiedlichen Endumformtemperaturen daher nicht ausgeprägt.  
 
Bei Stählen V6 und V7 sind lichtmikroskopisch kaum Unterschiede in Abhängigkeit von 
der Endumformtemperatur erkennbar, obwohl die Verfestigungszustände sich 
voneinander unterscheiden. Hier dominiert das träge Umwandlungsverhalten der 
beiden Stähle, das durch eine Entfestigung des Austenites (V7) oder durch die Zugabe 
von Bor bedingt ist. Dieses Ergebnis spiegelt sich auch bei dem Einfluss der 
Abkühlgeschwindigkeit wieder. Dennoch sollte bei Stählen V6 und V7 bei der 
Umformtemperatur von 800 °C ein stärkerer Einfluss der Endwalztemperatur auf die 
Feinstruktur erkennbar sein. Möglicherweise liegt das am begrenzten 
Auflösungsvermögen des Lichtmikroskops.  
 
VII.5 Vergleich der mechanische Eigenschaften mit Gefügeaufbau und 
Legierungskonzepten von Walzproben der Versuchsstähle 
 
Die Festigkeitseigenschaften und die Gesamtdehnung sowie die Brucheinschnürung 
sind stark vom  Gefügeaufbau einzelner Stähle abhängig. Die Stähle mit den 
Härtungsgefügen, Martensit und Bainit, (V6 und V7) weisen erwartungsgemäß die 
höchste Festigkeitskennwerte für Dehngrenze Rp02 zwischen 792 und 1105 MPa sowie 
für die Zugfestigkeit zwischen 1158 und 1588 MPa auf. Diese Art des Gefüges bedingt 
jedoch eine geringere Umformbarkeit, die sich in kleineren Werten der Gesamtdehnung 
von 10 bzw. 15 % manifestiert. Dennoch ist die Brucheinschnürung des feinen Gefüges 
auf einem zufriedenstellenden Niveau zwischen 50,2 und 57,6%. Der Stahl V6 weist 
immer höhere Festigkeit als der Stahl V7 auf. Dementsprechend fallen die 
Gesamtdehnung und die Brucheinschnürung etwas geringer aus. Der Stahl V6 enthält 
auch höhere Anteile an Niob und Bor. Niob führt zur Ausscheidungshärtung und Bor 
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unterdrückt die Ferritumwandlung. Damit lassen sich die höheren Festigkeitskennwerte 
des Stahles V6 erklären. 
 
Eine höhere Brucheinschnürung mit geringerer Festigkeit als bei den o.g. Stählen V6 
und V7 wurde bei den Stählen V1 und V2 ermittelt. Diese Stähle haben Ferritanteile von 
etwa 20 bis 30 %  und zudem Anteile an Perlit und feinstrukturierten Bainit. Der Stahl 
V2 enthält im Vergleich zum Basis-Stahl V1 geringere Gehalte an Mo, Ni und Bor. Dafür 
ist der Gehalt an Niob geringfügig erhöht worden. Die mechanischen Eigenschaften 
dieser beiden Stähle mit vergleichbarem Gefügeaufbau sind ebenfalls vergleichbar. 
Dabei neigt der Stahl V2 zu geringeren Festigkeitswerten als der Basis-Stahl. 
 
Die Stähle V3, V4 und V5 weisen hohe Anteile an Ferrit und gröbere Ferritkörner auf. 
Sie sind der Gruppe der untersuchten Stähle mit der geringeren Festigkeit zuzuordnen. 
Die geringere Festigkeit geht nur beim Stahl V4, der die höchsten Anteile an Ferrit hat, 
mit der Erhöhung der Brucheinschnürung und der Gesamtdehnung einher. Dieser Stahl 
ist mit dem niedrigsten Gehalt an Chrom, Molybdän und Nickel legiert. Somit fehlt bei 
diesem Stahl der Beitrag der Mischkristallverfestigung der genannten Elemente zur 
Erhöhung der Festigkeit. Dies wird nicht durch den hohen Gehalt an Niob von 0,11 mit 
seiner Ausscheidungshärtung ausgeglichen. Die mit der geringeren Endwalztemperatur 
und höheren Abkühlgeschwindigkeit einhergehende Kornfeinung spiegelt sich 
hauptsächlich in steigender Zugfestigkeit des Stahles V4 wider. Die 0,2-Dehngrenze 
Rp0,2 nimmt langsam mit der Kornfeinung zu. Die Gesamtdehnung und 
Brucheinschnürung werden mit feinkristallinerem Gefüge geringer. Dennoch liegen Sie 
merklich oberhalb von 15 % (A5) und  50 % (Z). Die Stähle V3 und V5 zeigen 
gegenüber Stahl V4 die höheren Festigkeiten. Allerdings weist der Stahl V3 häufig 
merklich unter 50 % liegende Brucheinschnürungswerte auf. Der Stahl V5 hat die 
höchste Festigkeit in dieser Gruppe der untersuchten Stähle. Vereinzelt liegen auch die 
Z-Werte unterhalb von 50 %. Das trifft auf die langsame Abkühlung an ruhender Luft zu. 
Der Untersuchung zur Gefügeausbildung im Lichtmikroskop sind die Ursachen dieses 
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VIII Betriebsversuche und Ergebnisse 
 
Aus den Erkenntnissen der Grundlagenuntersuchungen lassen sich Bedingungen für 
das Warmwalzen von gegossenen Stranggussknüppeln ableiten. Beispielshalber sei 
hier der Stahl V2 herausgegriffen, der im Werk Omutnisk/Russland erschmolzen und in 
einer Stranggießanlage vergossen wurde. Die Walzbedingungen für den Stahl wurden 
den Laborversuchen entnommen.  
 
Die chemische Zusammensetzung der Betriebs- und der Versuchsschmelze sind in der 
nachfolgenden Tabelle gegenübergestellt (s. Tabelle 19). Sie sind miteinander 
vergleichbar. Die geringen Unterschiede in den Gehalten einzelner Elemente sind 
verfahrens- und betriebsbedingt. 
 
Tabelle 19: Chemische Zusammensetzung der Betriebs- und Versuchsschmelze 
                   des Stahles 15MnCrV4-8 
 Massen, % 
 C Mn Si P S Cu Ni V Nb Mo Cr B  
Omutninsk 0,15 1,14 0,26 0,016 0,008 0,12 0,04 0,08 0,070 0,10 2,15 0,0035 
Freiberg 0,15 1,11 0,24 0,02 0,004 0,03 0,03 0,08 0,080 0,12 2,01 0,0030 
 
Für das Walzen von Stranggussknüppeln sind folgenden Bedingungen vorgegeben 
worden: 
 
 Wärmen und Halten auf Wärmtemperatur: >1150 °C/0,5h  
 Warmwalzen: Endwalztemperatur < 900 °C  
 Kühlen nach dem Walzen: ruhende Luft oder bewegte Luft 
 
Diese Bedingungen waren Basis für das Warmwalzen von Stäben in der Abmessung 
Ø 19,2 mm im Werk Omutninsk/Russland. Das Werk besitzt eine offene Warmwalz-
straße, bestehend aus Vorstaffel 500 und Fertigstaffel 280. Das Schema der 









Bild 38: Kalibrierung der Fertigstaffel „280“ für Stangen mit den Durchmessern  
    19,2 mm, 22,2 mm und 25,6 mm 
 
Die Stangen ∅19,2 mm wurden von stranggegossenen Knüppeln mit quadratischem 
Querschnitt 130x130 mm2 und einem Gewicht von 200 kg in 15 Stichen gewalzt.  
 
Die Knüppel wurden im Stoßofen auf die Temperatur von 1170 °C erwärmt. Nach dem 
Wärmen und der Entzunderung wurde der Warmwalzprozess mit 1100 °C begonnen. 
Die Endwalztemperatur lag bei 900 °C. Das Walzgut wurde im Anschluss an die 
Warmumformung auf dem Kühlbett an ruhender Luft abgekühlt. Der gesamte 
Walzprozess ist in Form  eines sog.  „Adamezkij“-Schaubilds  im Bild 39 dargestellt. 
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Bild 39: Schaubild des Walzprozesses von der Stange 19,2 mm auf der 
       Staffelstraße 280 
 
Aus den Stäben wurden Proben für die Bestimmung der mechanischen Eigenschaften 
entnommen und diese sind im Zugversuch ermittelt. Die Ergebnisse sind in Tabelle 20 
zusammengestellt. Die Gefügeausbildung von einem Stab ist beispielshalber im Bild 40 
dargestellt. In der Tabelle 20 und im Bild 40 sind zusätzlich zwecks Vergleiches die 
Werte der mechanischen Eigenschaften bzw. das Gefüge aus den 
Laboruntersuchungen am Institut für Metallformung in Freiberg aufgeführt. 
 
Tabelle 20: Mechanische Eigenschaften von der Stahlsorte 15MnCrV4-8 
Ort Rp02, MPa Rm, MPa A5, % Z, % 
Werk Omutninsk 760 1180 16,8 58,5 
Freiberg 
(Pilotanlage) 724 1124 17,0 55,4 
 
 
Bild 40: Gefüge nach dem Warmwalzen (links –Omutnisk, rechts – Freiberg) 
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Die mechanischen Eigenschaften aus den Laborversuchen wurden in 
Betriebsversuchen bestätigt. Die Festigkeitskennwerte Rp02 und Rm sowie die 
Brucheinschnürung Z liegen bei den Proben aus dem Betriebsversuch um ca. 5 % 
höher als die entsprechenden Werte der Proben aus Laborversuchen. Die 
Bruchdehnungswerte sind vergleichbar. Das trifft ebenfalls auf die Gefügeausbildung 
beider Proben zu. Das Gefüge der Laborprobe enthält allerdings etwas mehr Ferrit. Die 
geringfügigen Unterschiede sind mit einem höheren Anteil der Umformung im Betrieb, 
ausgehend vom Stranggussknüppel, und mit den kleinen Unterschieden in der 





































Das Ziel der Untersuchungen bestand daran, den Einsatz des Thermomechanischen 
Walzens für die Herstellung von warmgewalzten Stäben in der Abmessung Ø 19,2 mm 
ausgewählter Stahlzusammensetzungen zu erproben. Die Stäbe sollten dabei die 
Anforderungen für warmgewalzte und wärmebehandelte Stäbe für die Fertigung von 
Gestängen für Rohölpumpen nach Norm TB 261-150 oder API Standard 11B/11AX 
erfüllen. Die chemische Zusammensetzung der sieben Versuchsstähle wurde auf Basis 
eines Standardstahls, der für die Herstellung von warmgewalzten Stäben zur Fertigung 
von Gestängen für Pumpenanlagen eingesetzt wird, ausgewählt. Ausgehend von der 
Basiszusammensetzung sind die Gehalte an den Legierungselementen Cr, Mo, Ni, Nb, 
V und B mit dem Ziel variiert worden, eine kostengünstige Zusammensetzung, die das 
selbe Eigenschaftsprofil aufweist wie die Basiszusammensetzung, zu erzeugen.  
 
Die Untersuchungen führten zum breiten, von der Zusammensetzung und den 
Warmwalzbedingungen abhängigen, Eigenschaftsspektrum. Die mechanischen Eigen-
schaften waren einerseits das Ergebnis, der durch die chemische Zusammensetzung 
bedingten Effekte der Mischkristallverfestigung und der Ausscheidungshärtung, sowie 
der Bildung von Härtungsgefügen durch Bor, das die Ferritumwandlung unterdrückte. 
Andererseits führt das Thermomechanische Walzen mit einer Abkühlung an ruhender 
Luft oder beschleunigter Abkühlung durch bewegte Luft oder Wasser-Luftkühlung zu 
einer Kornfeinung, die ebenfalls die mechanischen Eigenschaften und hier die 
Festigkeitskennwerte sowie die Zähigkeit (Brucheinschnürung) erhöhen. Diese Effekte 
lassen sich mit den Ergebnissen der Grundlageenuntersuchungen zum 
Lösungsverhalten, zur statischen Entfestigung und zum Umwandlungsverhalten mit 
vorausgegangener Umformung erklären. 
 
Thermomechanisch gewalzte Stäbe mehrerer Versuchsstähle mit unterschiedlicher 
chemischen Zusammensetzung, die im Anschluss an die Umformung an ruhender Luft 
abgekühlt worden sind, erfüllen die Anforderung für Stäbe, die für Herstellung von 
Stäben für Gestänge-Pumpenanlagen eingesetzt werden. Eine der chemischen 
Zusammensetzungen ist eine sehr kostengünstige Alternative zur aktuell im Werk 
Omutninsk eingesetzten Legierung.  
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Bei den anderen Zusammensetzungen wurde ein interessantes Spektrum von  
mechanischen Eigenschaften erreicht. Stäbe mit hohen bis höchsten 
Zugfestigkeitswerten von bis 1500 MPa wiesen dabei auch eine sehr gute Bruchzähig-
keit von über 50 % auf. Sie hatten die erforderliche Zahl der Zyklen in 
Schwingfestigkeitsversuchen an ruhender Luft und im korrosiven Medium erreicht. Es 
ist daher zu prüfen, ob einige dieser Stähle trotz einer geringfügigen Unterschreitung 
der geforderten Dehnungswerte, für Pumpengestängen eingesetzt werden können. 
  
Die eingesetzten Untersuchungsmethoden haben viele Einflüsse, die aus der chemi-
schen Zusammensetzung und dem Einsatz des Thermomechanischen Walzens mit 
geregelter Abkühlung nach dem Walzen herrühren, erklären lassen. Allerdings sind 
noch weitere Untersuchungen notwendig, um diese Effekte vollständig zu erfassen und 
im Hinblick auf die mechanischen Eigenschaften auszuschöpfen und zu optimieren. 
Insbesondere ist der Einsatz der Elektronenmikroskopie erforderlich, um die 
Gefügemorphologie ausreichend auflösen und  charakterisieren zu können. Die 
Lichtmikroskopie stößt diesbezüglich an die Auflösungsgrenze. Die Elektronen-
mikroskopie wird auch bei der Aufklärung des Beitrages von verformungsinduzierten 
Ausscheidungen  hilfreich  sein können. Das gilt auch für die Untersuchungen zur 
Prüfung der Schwingfestigkeit an Luft und im korrosiven Medium. Zudem sollen noch 
weitere, abgestufte Variationen der chemischen Zusammensetzungen des Basis-







Im Rahmen der Untersuchungen sollte der Einfluss der Thermomechanischen Behand-
lung auf die Eigenschaften von warmgewalzten Stäben in der Abmessung Ø 19 mm 
ausgewählter Stahlzusammensetzungen erfasst werden. Bei der chemischen Zu-
sammensetzung von sieben Versuchsstählen handelte es sich um einen Stahl, der für 
die Herstellung von warmgewalzten Stäben für die Stangen von Rohölpumpen-Ge-
stängen eingesetzt wird. Ausgehend von der Basiszusammensetzung wurden die 
Gehalte an den Legierungselementen von Cr, Mo, Ni, Nb, V und B mit dem Ziel variiert, 
eine kostengünstige Zusammensetzung, die mindestens dasselbe Eigenschaftsprofil 
ohne anschließende Wärmebehandlung aufweist wie die Basiszusammensetzung, zu 
finden. 
 
Im Vorfeld der Walzversuche wurde das Lösungsverhalten aller Schmelzen berechnet. 
Weiterhin wurden die statische Entfestigungskinetik für konstante Wärmtemperatur und 
Umformfolge bei zwei Umformtemperaturen ermittelt. Die Bestimmung von 
Umwandlungsschaubildern nach der Umformung, die für ausgewählte Stähle die 
Einflüsse von Wärmbedingungen und Umformtemperatur mit berücksichtigte, rundete 
die Laboruntersuchungen ab. Anschließend erfolgten Walzversuche bei drei 
Endwalztemperaturen und Abkühlung aus der Walzhitze unter drei Bedingungen. 
Proben aus den ausgewalzten Stäben aller Walz- und Kühlvarianten wurden im 
Zugversuch geprüft  und der Gefügeuntersuchung unterzogen. Abschließend wurde das 
Verhalten der Stäbe im Schwingversuch an Luft und entsprechend der Bedingungen im 
Ölfeld im korrosiven Medium geprüft.  
 
Die Untersuchungen an den Stählen der Sorte 15MnCrMoV4-8 führen zu folgenden 
Ergebnissen: 
• Die Untersuchungen haben gezeigt, dass mit den gewählten Warmwalzbedingungen 
und den chemischen Zusammensetzungen ein breites Spektrum von mechanischen 
Eigenschaften hochfester Stähle erzielt werden kann. Sie liegen merklich oberhalb der 
geforderten Werte für die Stäbe von Gestängen für Rohölpumpenstangen. 
 
• Ein Thermomechanisches Walzen bei Endwalztemperaturen von 900 bis 800 °C, 
gekoppelt mit einer beschleunigten Abkühlung aus der Walzhitze, führt zu hohen 
Festigkeiten, deren Niveau von den hier gewählten Zusammensetzungen abhängig ist. 
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Die hohe Festigkeit ist mit Einbußen in der Dehnung A5 verbunden. Die 
Brucheinschnürung Z erreicht dabei vergleichbare bzw. höhere Werte, als nach einer 
Umformung mit anschließender Abkühlung an ruhender Luft.  
 
• Die hohen Festigkeitskennwerte sind mit dem Einfluss der beschleunigten Abkühlung 
auf das Umwandlungsverhalten verbunden. Mit steigender Abkühlgeschwindigkeit 
nimmt der Anteil des Bainits und des Martensits bei gleichzeitiger Kornfeinung des 
Ferrits und des Perlits zu. Letzteres ist von der chemischen Zusammensetzung 
abhängig. 
 
• Der dominierende Einfluss der Abkühlbedingung ist zuerst mit der Verfestigung des 
Austenits im gesamten Endwalztemperaturbereich verbunden. Fünf Stahlsorten hatten 
einen vergleichbaren Verfestigungszustand und bei zwei weiteren Stahlsorten stand 
trotz der unterschiedlichen statischen Entfestigung der Einfluss der chemischen 
Zusammensetzung im Vordergrund. 
 
• Die feinkörnige Struktur wirkt sich auf die Brucheinschnürung aus. In den meisten 
Fällen haben die Werte der Brucheinschnürung die geforderten 50 % überschritten. 
 
• Alle Stähle, außer Stahl V4, haben die Forderung der Rohölindustrie bezüglich der 
Schwingfestigkeit an Luft und im korrosiven Medium erfüllt.  
 
• Eine kostengünstige Zusammensetzung, die bereits bei thermomechanisch gewalzten 
und an ruhender Luft abgekühlten Stäben zu ausreichenden Festigkeiten für Stäbe von 
Stangen für Ölpumpen-Gestängen führt, wurde ermittelt. Die Gehalte an teuren 
Legierungselementen wie Molybdän und Nickel wurden reduziert. Zudem lassen sich 
weitere Einsparungen durch den möglichen Verzicht auf eine normalisierende 
Wärmebehandlung erreichen. 
  
• Die erzielten Ergebnisse zum Einfluss der chemischen Zusammensetzung und des 
Thermomechanischen Walzens mit anschließender Abkühlung an ruhender Luft sind 
mit Walzversuchen in einem industriellen Walzwerk mit offener Straßenkonfiguration 
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XII Liste der verwendeten Symbolen und Abkürzungen 
 
Symbol Einheit   Bezeichnung 
 
D µm mittlerer Austenitkorndurchmesser 
D0 µm mittlerer Korndurchmesser vor dem Erwärmen 
A - Stahlspezifische Konstante 
t s Haltezeit 
Q J/mol Aktivierungsenergie  
R J/(mol K) universelle Gaskonstante 
T K Temperatur 
a1, a2, a3 - stahlspezifische Konstanten 
   
   
Z - Zener-Hollomon Parameter 
φc - kritischer Umformgrad 
t0,5 s Zeit bis zur 50% Rekristallisation 
X - Anteil an rekristallisierten Körnern 
n - Werkstoffkonstante 
φ  Umformgrad 
φ° s-1 Umformgeschwindigkeit 
tp s Pausenzeit 
 K/s kritische Abkühlungsgeschwindigkeit 
Sv0 mm2 Korngrenzenfläche vor der Umformung 
Sv1 mm2 Korngrenzenfläche nach der Umformung 
Rm MPa Zugfestigkeit 
Rp02 MPa Dehngrenze 
A % Dehnung 
Z % Brucheinschnürung 
HB - Brinellhärte 
HV - Vickershärte 
m - stahlspezifische Konstante 




AH  Ausscheidungshärtung 
MH  Mischkristallhärtung 
UV  Umformverfestigung 
KF  Kornfeinung 














































Abkühlge- Gefüge Ferrit- Mittleres Ferritkorn 
schwindigkeit    Anteil Kornfläche Durchmesser 
    °C K/s   % µm2 µm 
V11 1 900 1,5 F+P 22,1 10,2 3,6 
V12 1 850 1,5 F+P 33,2 8,9 3,4 
V13 1 800 1,5 F+P 25,5 9,6 3,5 
V14 1 900 5 F+P+B 3,9 4,0 2,3 
V15 1 850 5 F+B 3,7 5,4 2,6 
V16 1 800 5 F+B 4,6 2,8 1,9 
V17 1 900 10 F+B 6,1 5,0 2,5 
V18 1 850 10 F+B 6,9 4,9 2,5 
V19 1 800 10 F+B 3,3 6,9 3,0 
V21 2 900 1,5 F+P 21,0 9,3 3,4 
V22 2 850 1,5 F+P 29,6 9,5 3,5 
V23 2 800 1,5 F+P 29,4 10,0 3,6 
V24 2 900 5 F+B 4,4 3,5 2,1 
V25 2 850 5 F+B 6,7 3,9 2,2 
V26 2 800 5 F+B 8,0 4,3 2,3 
V27 2 900 10 F+B 3,8 3,7 2,2 
V28 2 850 10 B 2,0 6,1 2,8 
V29 2 800 10 B 3,6 8,2 3,2 
V31 3 900 1,5 F+P 47,6 12,0 3,9 
V32 3 850 1,5 F+P 42,4 12,8 4,0 
V33 3 800 1,5 F+P 30,4 9,3 3,4 
V34 3 900 5 F+P 37,7 14,8 4,3 
V35 3 850 5 F+P 30,9 9,3 3,4 
V36 3 800 5 F+P 34,2 9,8 3,5 
V37 3 900 10 F+P 34,1 12,8 4,0 
V38 3 850 10 F+P 28,4 9,3 3,4 
V39 3 800 10 F+P 27,7 8,1 3,2 
V41 4 900 1,5 F+P 67,0 26,2 5,8 
V42 4 850 1,5 F+P 56,6 15,4 4,4 
V43 4 800 1,5 F+P 64,1 18,4 4,8 
V44 4 900 5 F+P 50,2 16,4 4,6 
V45 4 850 5 F+P 48,3 13,0 4,1 
V46 4 800 5 F+P 47,5 11,3 3,8 
V47 4 900 10 F+P 40,2 12,2 3,9 
V48 4 850 10 F+P 39,6 11,2 3,8 
V49 4 800 10 F+P 43,1 11,6 3,8 
V51 5 900 1,5 F+P 29,6 17,2 4,7 
V52 5 850 1,5 F+P 43,6 19,3 5,0 
V53 5 800 1,5 F+P 34,1 12,9 4,1 
V54 5 900 5 F+B 18,5 7,9 3,2 
V55 5 850 5 F+B 16,1 5,8 2,7 
V56 5 800 5 F+B 17,2 6,9 3,0 
V57 5 900 10 F+B 14,0 8,6 3,3 
V58 5 850 10 F+B 12,4 5,4 2,6 
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Abkühlge- Gefüge Ferrit- Mittleres Ferritkorn 
schwindigkeit    Anteil Kornfläche Durchmesser 
    °C K/s   % µm2 µm 
V61 6 900 1,5 F+B 8,5 5,3 2,6 
V62 6 850 1,5 F+B 8,7 5,9 2,7 
V63 6 800 1,5 F+B 6,9 6,4 2,9 
V64 6 900 5 F+M 5,9 6,3 2,8 
V65 6 850 5 F+B 5,9 5,7 2,7 
V66 6 800 5 F+M 3,6 8,4 3,3 
V67 6 900 10 F+M 2,0 7,1 3,0 
V68 6 850 10 F+M 2,4 6,5 2,9 
V69 6 800 10 F+M 1,7 8,0 3,2 
V71 7 900 1,5 F+M 17,4 7,4 3,1 
V72 7 850 1,5 F+M 18,6 7,9 3,2 
V73 7 800 1,5 F+B 18,9 7,1 3,0 
V74 7 900 5 F+B 16,4 7,4 3,1 
V75 7 850 5 B 1,5 8,5 3,3 
V76 7 800 5 B 1,7 8,8 3,3 
V77 7 900 10 B+M 2,4 8,0 3,2 
V78 7 850 10 B+M 2,3 6,8 2,9 
V79 7 800 10 B+M 1,9 6,6 2,9 	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Tabelle A2: Mechanische Eigenschaften des Basisstahles und der  Versuchsstähle 
Stahl Tend. 
Luft, 1,5 K/s Luftdusche, 5 K/s Wasser/Luft, 10 K/s 
Rp02 Rm Rp02/Rm A5 Z Rp02 Rm Rp02/Rm A5 Z Rp02 Rm Rp02/Rm A5 Z 
°C MPa MPa  % % MPa MPa  % % MPa MPa  % % V1 
900 
746 1125 0,66 15,7 53,1 821 1212 0,68 15,7 60,2 850 1221 0,70 15,1 56,6 
V2 724 1124 0,64 17,0 55,4 792 1196 0,66 15,0 59,3 806 1185 0,68 14,6 54,9 
V3 530 927 0,57 15,4 39,3 606 972 0,62 17,0 47,9 648 1050 0,62 15,1 41,3 
V4 507 664 0,76 25,0 68,5 523 714 0,73 23,8 63,8 551 873 0,63 18,5 52,2 
V5 607 854 0,71 20,6 59,6 628 928 0,67 18,8 51,6 642 891 0,72 19,2 57,8 
V6 820 1254 0,65 13,0 50,4 840 1258 0,67 14,7 53,3 1035 1514 0,68 11,7 56,4 
V7 793 1158 0,68 13,8 57,3 844 1213 0,70 13,6 55,7 934 1357 0,69 12,5 57,6 
V1 
850 
729 1106 0,66 16,7 56,5 838 1212 0,69 15,9 58,7 832 1228 0,68 15,0 54,2 
V2 707 1104 0,64 16,5 57,6 766 1148 0,67 16,0 58,4 827 1183 0,70 14,8 54,3 
V3 559 959 0,58 15,2 38,6 612 988 0,62 18,2 48,3 663 1069 0,62 15,3 43,4 
V4 512 678 0,82 25,3 70,1 545 735 0,74 24,7 64,6 551 895 0,62 17,8 54,1 
V5 609 875 0,70 21,4 59,7 617 945 0,65 18,1 45,3 681 1062 0,64 17,3 53,0 
V6 854 1269 0,67 13,9 50,2 860 1278 0,67 14,2 53,5 1074 1563 0,69 11,4 53,5 
V7 792 1177 0,67 14,7 57,5 833 1203 0,69 13,2 50,9 931 1386 0,67 11,5 53,4 
V1 
800 
704 1103 0,64 17,4 57,9 841 1204 0,70 16,3 59,3 838 1225 0,68 15,4 53,5 
V2 701 1103 0,64 15,8 54,9 761 1166 0,65 16,4 56,8 822 1192 0,69 15,7 53,2 
V3 560 941 0,59 15,6 38,3 611 991 0,62 18,0 48,6 657 1078 0,61 15,3 42,3 
V4 502 697 0,72 24,0 65,2 538 734 0,73 23,7 58,6 552 863 0,64 19,1 56,5 
V5 612 886 0,69 21,8 58,6 614 986 0,62 18,1 51,1 684 1103 0,62 17,2 49,2 
V6 846 1279 0,66 14,1 50,9 867 1290 0,67 14,4 53,0 1105 1588 0,70 11,1 54,6 
V7 767 1163 0,66 14,3 55,2 842 1256 0,67 13,8 56,5 934 1398 0,67 12,2 57,5 
Richtwerte nach Norm (TB 261-150) für Stahl 15MnCrMoV4-8: Rp02 > 654 MPa, Rm = 792-965 MPa, A5> 15 %, Z > 50 % 	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Bild A1: Stahl V1; links – ThermoCalc-Berechnung, rechts –  
    ChemSage-Berechnung 
 
Bild A2: Stahl V2; links – ThermoCalc-Berechnung, rechts –  
              ChemSage-Berechnung 
 
 
Bild A3: Stahl V3; links – ThermoCalc-Berechnung, rechts –  




Bild A4: Stahl V4; links – ThermoCalc-Berechnung, rechts –  
              ChemSage-Berechnung 
 
 
Bild A5: Stahl V5; links – ThermoCalc-Berechnung, rechts –  
    ChemSage- Berechnung 
 
Bild A6: Stahl V6; links – ThermoCalc-Berechnung, rechts 









Bild A7: Stahl V7; links – ThermoCalc-Berechnung, rechts –    
              ChemSage-Berechnung 
 
 
Bild A8: Statische Entfestigung, Stahl V1 nach Wärmen 1150 °C 
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Bild A17: UZTU-Diagramme des Stahles V2, Wärmtemperatur 1200°C  
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Bild  A18: UZTU-Diagramm des Stahles V3, Wärmtemperatur 1150°C 
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Bild A19: UZTU-Diagramm des Stahles V4, Wärmtemperatur 1150 °C, Umformtemperatur Td2-850 °C  
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Bild A20: UZTU-Diagramm des Stahles V4, Wärmtemperatur 1150°C, Umformtemperatur Td2-900 °C  
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Bild A21: UZTU-Diagramm des Stahles V4, Wärmtemperatur 1200°C, Umformtemperatur Td2-850 °C 
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Bild A22: UZTU-Diagramm des Stahles V5, Wärmtemperatur 1150°C 
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Bild A23: UZTU-Diagramm des Stahles V6, Wärmtemperatur 1150°C 
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Bild A24: UZTU-Diagramm des Stahles V7, Wärmtemperatur 1150°C, Umformtemperatur Td2-850 °C 
 109 
 
Bild A25: UZTU-Diagramm des Stahles V7, Wärmtemperatur 1150°C, Umformtemperatur Td2-900 °C 
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Bild A32:  Gefüge des Stahles V7 nach dem Walzen (Maßstab 500:1)
 117 
	  
